






























ܣ݈ܰ‐Quellmaterial wurde  ein  karbothermischer  Reduktionsprozess  entwickelt, welcher  eine  Rest‐
sauerstoffkonzentration im Quellmaterial von ൏ 300	݌݌݉ gewährleistet. 
ܣ݈ܰ‐Keime  für  die  Homoepitaxie  von  ܣ݈ܰ‐Volumenkristallen  wurden  durch  heteroepitaktisches 
Wachstum auf ܵ݅ܥ‐Substraten und über spontane Nukleation freistehender ܣ݈ܰ‐Kristalle hergestellt. 
Beim heteroepitaktischen Wachstum auf ܵ݅ܥ zeigte sich eine starke Abhängigkeit von der Substrat‐
polarität. Wachstum auf	ܥ‐polarem ܵ݅ܥ ist mit geringeren Ätzgrubendichten von	5 ∗ 10ସ െ 10଺	ܿ݉ିଶ 
gegenüber  ܵ݅‐polarem Wachstum mit  Ätzgrubensdichten  von	 5 ∗ 10଺ െ 10଻	ܿ݉ିଶ	 gekennzeichnet. 
Für beide Substratpolaritäten wurden Modelle des Anwachsstadiums entwickelt. ܣ݈ܰ‐Kristalle mit 
bis zu	35	݉݉	 im Durchmesser wurden gezüchtet. Die hohe Rissneigung aufgrund von Abkühlspan‐



























ial  growth  on  ܵ݅ܥ  substrates  and  by  spontaneously  nucleated  freestanding ܣ݈ܰ  crystals.  The 
structural  quality  of  the  heteroepitaxially  grown ܣ݈ܰ  templates  strongly  depends  on  the  ܵ݅ܥ 
polarity. The growth of ܥ polar and ܵ݅ polar ܵ݅ܥ results in etch pit densities in the grown ܣ݈ܰ in 




However,  a  very high  structural perfection  can be obtained by  spontaneously nucleated  and 
freestanding grown ܣ݈ܰ crystals. At nucleation temperatures of 2200	°ܥ isometric crystals with 







convex‐shaped  thermal  field at  the seed and suppress  the parasitic growth around  the grown 
single crystal. Thus, bulk ܣ݈ܰ crystals could be homoepitaxially grown with smooth expansion of 
the crystal diameter while maintaining the high structural quality of the seed crystals. This pro‐


















































(iv) niedrige  Versorgungsspannungen, welche  Batterie‐  oder  Solarzellenbetrieb  ermögli‐
chen. 
Solche Bauelemente können z. B.  in Flugzeugen,  in Automobilen,  im Outdoor‐Bereich oder  im 











Bildung  von  strukturellen  Defekten  wie  Versetzungen minimieren  [2].  Vorteilhaft  wirkt  sich 
hierbei die kompressive Verspannung der Schichten aus, welche ihre Ursache in der geringsten 
Gitterkonstante von ܣ݈ܰ im ܣ݈ܰ‐ܩܽܰ‐ܫ݊ܰ‐System hat (Abb. 1).  




Bisher  genutzte preiswerte  Fremdsubstrate wie  Saphir und  ܵ݅ܥ  zeigen  größere Gitterfehlpas‐
sungen  und  schlechtere  chemische  Beständigkeit.  Daraus  resultieren  trotz  aufwendiger  ELO‐
Verfahren  (ELO‐epitaxial  lateral  overgrowth)  Versetzungsdichten  von  ൒ 3 ∗ 10଼	ܿ݉ିଶ  [4].  Da 
effiziente Bauelemente Versetzungsdichten ൏ 10଺	ܿ݉ିଶ in der ܣ݈ሺܩܽሻܰ‐Schicht benötigen [5], ist 














tur  (Raumgruppe  P63mc)  näher  eingegangen.  Jede  Einheitszelle  besteht  aus  zwei  sich  durch‐
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dringenden hexagonal dicht gepackten Untergittern, die aus jeweils einer Atomsorte (ܣ݈ oder ܰ) 












die  Lage der ܣ݈‐und ܰ‐Atome  in  der Bindung  entlang der  〈0001〉‐Richtung:  in  der ܣ݈‐polaren 
Richtung liegen die ܣ݈‐Atome unten, in der ܰ‐polarer Richtung belegen die ܰ‐Atome die untere 
Bindungsposition. 
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Die Ursache  der  stark  schwankenden  Angaben  für  die Wärmeleitfähigkeit  liegt  in  der  unter‐
schiedlichen Reinheit der untersuchten ܣ݈ܰ‐Proben. Die maßgebliche Verunreinigung ist hierbei 
Sauerstoff, welcher sich auf Stickstoffplätzen einbaut [19] und zur Ladungskompensation Leer‐
stellen im Verhältnis  ሾைಿషሿൣ௏ಲ೗యశ൧ ൌ 3 generiert. Die Defekte tragen zur Phononenstreuung und damit 
zur Abnahme der Wärmeleitfähigkeit bei. 
Eine weitere wesentliche Materialeigenschaft von ܣ݈ܰ ist die sehr große direkte Bandlücke von 
6,015	ܸ݁  (bei  Raumtemperatur)  [24],  welche  das  obere  Ende  des  Bandlückenspektrums  der 
Gruppe‐III‐Nitride (ܣ݈ܰ, ܩܽܰ, ܫ݊ܰ) darstellt. ܫ݊ܰ besitzt mit 0,7	ܸ݁ die niedrigste Bandlücke des 
Systems. Aufgrund der  lückenlosen Mischbarkeit der Gruppe‐III‐Nitride sind optoelektronische 
Bauelemente mit einstellbaren Emmisionswellenlängen zwischen ൎ 210 െ 1770	݊݉ möglich. Das 
Wellenlängenspektrum  zwischen  210	 െ 320	݊݉  (UV‐B/C) wird  hierbei  von  Bauelementen mit 
ܣ݈௫ܩܽଵି௫ܰ‐Schichten  (ݔ ൐ 0,5)  abgedeckt,  für welche ܣ݈ܰ  das  optimale  Substratmaterial  dar‐
stellt. Erste Leuchtdioden (LEDs) [25, 26], Laserdioden (LDs) [27, 28] und Sensoren [29] wurden 
unlängst auf ܣ݈ܰ‐Substraten demonstriert. Hierbei  führen die geringen Versetzungsdichten  in 
der  ܣ݈௫ܩܽଵି௫ܰ‐Schicht  zu weniger  nicht‐strahlenden  Rekombinationszentren,  einer  erhöhten 
Lebensdauer  und  einer  erhöhten  Emissionseffizienz  des  licht‐emittierenden  Bauelements  im 
Vergleich zu ܣ݈௫ܩܽଵି௫ܰ‐Schichten auf Fremdsubstraten mit höheren Versetzungsdichten [30]. 
Neben einer guten strukturellen Qualität des ܣ݈ܰ‐Substrats ist eine effiziente Lichtauskopplung 

















Undotiertes ܣ݈ܰ  ist aufgrund der großen Bandlücke sehr hochohmig  (10଻ െ 1013	ܿ݉)[46]. N‐




Akzeptor‐kompensierenden  Zentren  wie  Stickstoffvakanzen  [48‐50].  Der  Widerstand  in  ܯ݃‐
dotierten  ܣ݈௫ܩܽଵି௫ܰ‐Schichten  nimmt  mit  steigendem  ݔ  stark  zu  (von  1	ܿ݉  in  ܩܽܰ  bis 
10଻	ܿ݉ in ܣ݈ܰ bei 300	ܭ) [50, 51]. 
Aus  den  oben  beschriebenen  Tatbeständen  kann  zusammengefasst werden,  dass  die  derzeit 
limitierenden Faktoren für die Herstellung von hocheffizienten ܣ݈ሺܩܽሻܰ‐Lichtemittern die gerin‐
ge Verfügbarkeit im UV‐Bereich transparenter ܣ݈ܰ‐Substrate mit hoher struktureller Perfektion 
(Versetzungsdichten ൏ 10଺	ܿ݉ିଶ),  die  ungünstige  optische  Polarisationsrichtung  (ܧ	||	ܿ)  sowie 
die geringe p‐Leitfähigkeit sind. 
Eine weiteres potenzielles Anwendungsfeld für ܣ݈ܩܽܰ/ܣ݈ܰ ist der HEMT (high electron mobility 
transistor,  auch  HFET  genannt),  welcher  das  wichtigste  Bauelement  in  der  Nitridhalbleiter‐
basierten Mikrowellentechnik  ist. Er basiert auf der Bildung eines  zweidimensionalen Elektro‐




500	% höher  als  in HEMTs mit  geringem ܣ݈‐Gehalt  auf ܩܽܰ‐Substraten. Daraus  ergeben  sich 




Zudem  bieten  ܣ݈ܰ‐Substrate  aufgrund  der  piezoelektrischen  Eigenschaften  breite  Anwen‐
dungsmöglichkeiten.  Sie  können  einerseits  in  Baugruppen  im  Bereich  der  Gigahertz‐
Bandpassfilter  als  akustische  Oberflächen‐  und  Volumenwellenbauelemente  [54‐56]  Einsatz 
finden. Andererseits  sind piezoelektrische  Sensoren  auf ܣ݈ܰ‐Basis mit  sehr hohen maximalen 










Gitterkonstante   ܽ ൌ 3,112 Å, ܿ ൌ 4,982 Å  [17] 
Dichte  3,23 ݃/ܿ݉³	 [57] 
Schmelzpunkt  2750	°ܥ bei 100 െ 500 ܣݐ݉ Stickstoff   [17] 
thermische Leitfähigkeit  250 െ 340ܹ/݉ܭ	 [19‐22] 
thermischer Ausdehnungskoeff.  in a‐Richtung: 2,9 ∗ 10ି଺ ܭିଵ 
in c‐Richtung: 3,4 ∗ 10ି଺ ܭିଵ 
[58] 
Wärmekapazität  29,83 ܬ/݉݋݈ ∗ ܭ	 [58] 





Bulk‐Modul  210 ܩܲܽ		 [62] 
Bandlücke  6,015 ܸ݁	(direkt)  [24] 
Durchbruchspannung (theoretisch)  15 ܯܸ/ܿ݉	 [63] 
dielektrische Konstante  8,5 (statisch)  [17] 







held publiziert  [65].  Sie benutzten ܣ݈‐reiches Quellpulver  in  Stickstoffatmosphäre und  rekon‐
densierten kristallines ܣ݈ܰ mit metallischen ܣ݈‐Verunreinigungen.  




ܣ݈ܰ‐Kristallhabitus wurden Nadeln,  Plättchen  oder Whisker  erhalten. Die  Kristallfärbung war 




In  den  1980er  und  frühen  1990er  Jahren wurde wenig  an  einkristallinem ܣ݈ܰ  geforscht.  Po‐
lykristalline  ܣ݈ܰ‐Keramik  fand  dafür  zunehmend  als  Substratmaterial mit  hoher  thermischer 
Leitfähigkeit Verwendung [78].  
Mit Aufkommen des Interesses an breitlückigen Halbleitern in den 1990er Jahren wurden ܣ݈ܰ‐
Volumenkristalle  als  Substratmaterial  für  nitridische  opto‐elektronische  und  Hochfrequenz‐
/Hochleistungs‐Bauelemente  interessant  [79]. Neben  dem  Physical Vapour  Transport wurden 
auch andere Züchtungsmethoden, wie Hydrid‐Gasphasenepitaxie (HVPE) [80‐82], Lösungs‐ bzw. 
Flux‐Züchtung  [83‐86]  und  Ammonothermalzüchtung  [87,  88]  für  das  ܣ݈ܰ‐
Volumenkristallwachstum  getestet  und  optimiert. Aufgrund  seines  hohen Dissoziationsdrucks 
besitzt ܣ݈ܰ keine Schmelzphase unterhalb von 100	ܾܽݎ [89] und zersetzt sich bei Atmosphären‐
druck  ab  Temperaturen  von  2450	°ܥ  [77],  so  dass  konventionelle  gut  beherrschbare 
Schmelzzüchtungsverfahren, wie das Czochralski‐ oder Bridgmanverfahren,  daher nicht  ange‐
wendet  werden  können.  Im  Gegensatz  dazu  bietet  die  PVT‐Methode  die Möglichkeit,  ܣ݈ܰ‐
Volumenkristalle ohne kostenintensive Hochdruckapparaturen über die Gasphase herzustellen. 
Nachdem  große  Fortschritte  bei  der  ܵ݅ܥ‐Volumenkristallzüchtung mittels  PVT  erzielt wurden 
[90‐92], setzte sich die Methode durch Anpassung der Wachstumsparameter, der Materialkom‐









(i) das  heteroepitaktische  Wachstum  auf  ܵ݅ܥ‐Substraten  zur  Erzeugung  von  ܣ݈ܰ‐
Templates und anschließender Homoepitaxie 
(ii) die spontane Keimauslese 
(iii) das Wachstum  spontan  nukleierter,  freistehender  ܣ݈ܰ‐Kristalle  und  anschließender 
Homoepitaxie mit stetiger Kristalldurchmesservergrößerung 





was  schnelle  Fortschritte bei der Verfügbarkeit  von  großen ܣ݈ܰ‐Keimen und damit  auch  von 
ܣ݈ܰ‐Kristallen verspricht.	Das heteroepitaktische Anwachsen auf ܵ݅ܥ wurde erstmalig von Balkas 




das Beijing National  Laboratory  for  Condensed Matter  Physics  [101]. Nachteile  der Methode 
sind hohe Konzentrationen  (bis zu einigen Prozent) an	ܵ݅	 im gewachsenen	ܣ݈ܰ‐Kristall, welche 
durch partielles Auflösen des	ܵ݅ܥ‐Substrats begründet sind [96, 102]. Weiterhin führen sowohl 
die  Gitterfehlpassung  und  die  unterschiedlichen  thermischen  Ausdehnungskoeffizienten  zwi‐
schen ܵ݅ܥ und ܣ݈ܰ als auch schon vorhandene Defekte im ܵ݅ܥ‐Substrat zu Kleinwinkelkorngren‐
zen und einer Domänenstruktur  in den gewachsenen ܣ݈ܰ‐Kristallen  [103].	Typischerweise  liegt 
die Versetzungsdichte von heteroepitaktisch auf	ܵ݅ܥ‐Substraten gewachsenen ܣ݈ܰ‐Kristallen bei	
൒ 5 ∗ 10ହ	ܿ݉ିଶ	 [96]	und  sinkt  auch nach mehreren nachfolgenden homoepitaktischen Wachs‐
tumsgenerationen nicht unter	10ହܿ݉ିଶ. Auch die Domänenstruktur kann über die Folgegenera‐
tionen nicht maßgeblich verringert werden. Vereinzelte Bemühungen ܣ݈ܰ‐ܵ݅ܥ‐Mischkristalle zu 
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Forschungsgruppe  wurden  in  den  letzten  Jahren  maßgebliche  Fortschritte  bei  der  Kristall‐
durchmesservergrößerung bei gleichbleibend hoher struktureller Qualität erzielt [115‐119]. Mit 
derzeitigen ܣ݈ܰ‐Kristalldurchmessern von ൎ 25	݉݉ bei Versetzungsdichten ൑ 103	ܿ݉െ2  ist He‐
xatech aktuell weltweit führend.  











xie  (HVPE),  metallorgansicher  Gasphasenepitaxie  (MOVPE),  Plasma‐unterstützter  Molekular‐
strahlepitaxie  (PAMBE), gepulster Laserabscheidung  (PLD), Sputtern und Nitrierung von Saphir 
hergestellt  [12, 128‐130]. Die Anwendungsschwerpunkte  verlagerten  sich  von polykristallinen 
high‐k‐Dielektrika  in den 1970er  Jahren  [131], über hochtexturierte piezoelektrische Schichten 
[132] zu Zwischen‐ und Begrenzungsschichten in Gruppe III‐Nitrid‐Heteroepitaxiestrukturen auf 
Fremdsubstraten wie  Saphir und  ܵ݅ܥ  [1, 4, 133‐135]. Mit der wachsenden Verfügbarkeit  von 
ܣ݈ܰ‐Substraten konnten die Eigenschaften von Nitridstrukturen mit homoepitaktisch gewach‐
senen Zwischenschichten  für Bauelemente der UV‐B‐ / UV‐C‐Optoelektronik sowie der nitridi‐
schen  Hochfrequenzleistungselektronik  gegenüber  den  Schichten  auf  Fremdsubstraten  stark 
verbessert werden [6, 7, 136].  
Es gibt aktuelle Bemühungen, auf PVT‐Substraten dicke HVPE‐Schichten zu wachsen [137, 138]. 
Hierbei  wird  die  hohe  strukturelle  Qualität  der  PVT‐Substrate mit  den  geringen  Verunreini‐
gungskonzentrationen der HVPE‐Schichten kombiniert. Erste Bauelemente, welche auf solchen 
HVPE‐Substraten  gezüchtet  wurden,  zeigen  äußerst  vielversprechende  Eigenschaften  [139]. 
Durch die geringen Verunreinigungskonzentrationen wird die Transparenz  im UV‐Bereich signi‐
fikant erhöht [31, 140]. 
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tungsbedingungen  stabiler  und  inerter  Tiegel.  In  Kapitel  3  ‐  Tiegelmaterialien  für  die  AlN‐
Züchtung werden nach einer Skizzierung der geforderten Tiegelmaterialeigenschaften und einer 
kurzen Literaturübersicht potenzielle Tiegelmaterialien vorgestellt. Es folgen spezifische Herstel‐









Bedeutung,  da  nur  geringe  experimentell  zugängliche  Daten  zur  Verfügung  stehen,  welche 
Rückschlüsse auf die realen Züchtungsbedingungen im Tiegel zulassen. Es werden eingangs die‐
ses Kapitels die verschiedenen,  in der Literatur erörterten, Wachstumsmodelle vorgestellt und 
das  in dieser Arbeit  verwendete numerische Modell  erläutert. Anhand  von  Simulationen des 
Temperaturfeldes und des Massetransports werden generell gültige Phänomene bei der PVT‐
Züchtung von ܣ݈ܰ (unabhängig von der Züchtungsvariante) dargelegt.  
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Nachdem  die  wichtigsten  Voraussetzungen  der  ܣ݈ܰ‐Volumenkristallzüchtung  (inerter  Tiegel, 


















Der Reaktor und die Peripherie  (Gaspanels, Pumpentrakt)  sind  so  ausgeführt, dass  Leckraten 
൏ 5 ∗ 10ିସ	ܾ݉ܽݎ ∗ ݈/ݏ	und ein Endvakuum von ൏ 2 ∗ 10ିହ	ܾ݉ܽݎ	gewährleistet werden. Eine PID‐
Druckregelung ermöglicht  stabile Prozessdrücke  zwischen 5 െ 950	ܾ݉ܽݎ. Als Prozessgase  kön‐
nen Stickstoff  (99,999	ܸ݋݈. െ%	 ଶܰ) oder Argon  (aus Flüssigtank) mit geregelten Gasflüssen von 
10 െ 5000	݈݉ ݉݅݊⁄  eingesetzt werden. 
In dem wassergekühlten doppelwandigen Rezipienten, dessen Innenrohr aus Quarzglas besteht, 
sind Aufbauten bis zu 20	ܿ݉ im Durchmesser und 30	ܿ݉ Länge einsetzbar. Während des Prozes‐
ses  kann der  Innenaufbau elektromotorisch über eine Maximalstrecke  von 10	ܿ݉  relativ  zum 
Induktor verfahren werden. Der Suszeptor (10 െ 15	݉݉	dick) sowie die maßgeblichen Innenauf‐
bauten bestehen aus Graphit  (Ringsdorff CZ3P20, 8 െ 14	% offene Pososität). Als  thermisches 
Isolationsmaterial  kommt  hochporöser  Garfitfilz  (Carbon‐bonded  carbon  fiber  composites  ‐
CBCF) der Firma Calcarb zum Einsatz.  
























  ܣ݈ܰሺݏሻ ⇌ ܣ݈ሺ݃ሻ ൅ 1 2ൗ ଶܰሺ݃ሻ	 (1) 
beschrieben werden [77].  














zies ܣ݈ und  ଶܰ über ܣ݈ܰ  [59, 77, 141, 142], welche  sich geringfügig unterscheiden, aber gute 
Anhaltspunkte  für  das  Sublimationsverhalten  von  ܣ݈ܰ  sind  (Punkt  (i)).  Der  Gasphasen‐
Stofftransport  (Punkt  (ii)) unter mehreren hundert Millibar Stickstoffüberschuss wird überwie‐
gend als rein diffusiv angenommen [143]. Für die Adsorption der Gasspezies (Punkt (iii)) müssen 
speziell  für  ଶܰ  aufgrund  seiner  starken Molekülbindungsenergie  kinetische  Einflüsse über  die 
Einführung eines Kondensationskoeffizienten (Stickingkoeffizient) ߙ ≪ 1 berücksichtigt werden. 
Um einkristallines ܣ݈ܰ hoher  struktureller Qualität  züchten  zu  können, wird die Nukleations‐
temperatur so hoch gewählt, dass eine ausreichend große Oberflächenmobilität der Adatome 




leationszone,  welches  genügend  Oberflächendiffusion  gewährleistet  und  ausreichend 
Stofftransport  für Wachstumsraten  ൐ 100	µ݉/݄  ermöglicht.  In  diesem  Bereich  können  ܣ݈ܰ‐
Kristalle hoher  struktureller Qualität über  spontane Nukleation oder Homoepitaxie  gezüchtet 
werden  [107,  115]. Das  heteroepitaktische Wachstum  auf  ܵ݅ܥ‐Substraten  kann  aufgrund  der 
geringen  Stabilität  des  ܵ݅ܥ  nur  bei  Substrattempertauren  von  ௌܶ௨௕௦௧௥௔௧ ൏ 1900	°ܥ mit Wachs‐
tumsraten ൏ 50	µ݉/݄ durchgeführt werden [97, 126, 145‐147]. Der blaue Bereich in Abb. 6 zeigt 
hierfür das Züchtungsfenster für die ܣ݈ܰ‐Quelle und das ܵ݅ܥ‐Substrat. 










gig von der Wachstumsrichtung  (ܣ݈‐polar  [148], ܰ‐polar  [119], non‐polar  [117]) und der Züch‐
tungsvariante  (homoepitaktisch  [115], heteroepitaktisch  [97], spontane Nukleation  [112]) eine 
starke Neigung  zum  Facettieren. Die Wachstumstemperatur  liegt  somit  immer unterhalb der 
thermodynamischen „roughening“‐Temperatur  ோܶ, welche nach dem Kriterium von Fischer und 
Week [149] als 
  ݇ ∗ ோܶ ൌ 2 ߨൗ ߪ∗݀௛௞௟ଶ 	 (2) 
definiert ist. ݇ ist die Bolzmannkonstante, ݀௛௞௟ der Netzebenenabstand parallel zur Wachstums‐
grenzfläche und ߪ∗ሺ ௥ܶሻ die Oberflächensteifheit, die über  







liner  Perfektion  wurden  noch  nicht  publiziert  und  erscheinen  mittels  PVT  schwieriger  oder 
überhaupt nicht realisierbar zu sein.  






























Strahlquellen  mit  Wellenlängen  in  der  Größenordnung  der  Netzebenenabstände  kristalliner 
Materialien eingesetzt  (ߣ ൌ 10ିଵ െ 10ଵ	Å). Es  ist  somit die Voraussetzung  für die Beugung der 
Röntgenstrahlung durch Wechselwirkung mit den Gitterbausteinen erfüllt. Über die sogenannte 










cher  parallel  zum  ‐Kreis  liegt,  kann  der  Detektor  gegen  den  Primärstrahl  gedreht werden. 
Durch die 2‐Achse und die ‐Achse wird eine Detektionsebene aufgespannt. 
















analysieren.  Hierfür  kam  eine  Röntgen‐Lang‐Topographiekamera  mit  Drehanode  (Siemens, 
ܯ݋ െ ܭߙଵ‐Strahlung) zum Einsatz.  
Der  spaltkollimierte  Primärstrahl wurde  auf  den  in  exakter  Bragg‐Stellung  befindlichen  ܣ݈ܰ‐
Wafer gerichtet. Der Wafer und eine dahinter befindliche Photoplatte bewegten sich senkrecht 











setzungsdichten  (൐ 10ସ	െ	10ହ	ܿ݉ିଶ)  mittels  Rockingkurven  nur  integral  abgeschätzt  werden 
können, bietet die  Lang‐Topographie bei niedrigen Versetzungsdichten durch das  abbildende 






von  Tiegelmaterialien, Quellpulver  und  Kristallen  durchgeführt. Die Beschleunigungsspannun‐
gen bei den REM‐ und EDX‐Messungen  lagen zwischen 1െ10	ܸ݇. Die REM‐Aufnahmen wurden 





























Die  charakteristischen  Strahlungsspektren,  welche  bei  Rekombinationsvorgängen  angeregter 
Elektronen  (bzw. Löcher usw.) mit  ihren Gegenparts detektiert wurden, enthalten  Informatio‐
nen über die Bandlücke,  Eigendefekte und Dotierungen  [157]. Gemeinsam mit  EDX‐Analysen 
bilden die Kathodolumineszenzspektren die Grundlage für ein Störstellenmodell. 
2.3.4 Transmissionselektronenmikroskopie	







gleichzeitig von േ	4° auf	 േ	8°	erhöht.  In dem  keilförmigen Probenbereich um das präparierte 
Loch existierten elektronendurchlässige Gebiete, welche  für die TEM‐Untersuchungen genutzt 
wurden.  
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2.3.5 Sekundärionen‐Massenspektrometrie	(SIMS)	
Die  SIMS‐Messungen  wurden  an  einem  Cameca  ims4f‐E6  Spektrometer  von  der  Firma  RTG 
Mikroanalyse GmbH durchgeführt. Die ܥݏା‐Primärionen hatten eine Energie von 14,5	ܸ݇݁. Die 
laterale Auflösung lag bei ൎ 50	µ݉.  






Obwohl mit  SIMS  schon  geringste Atomkonzentrationen des  abgetragenen Materials nachge‐
wiesen werden können  (bis zu 10ଵସ	ܿ݉ିଷ  [159]),  ist der Messfehler stark von der Qualität des 
verwendeten Standards, der Vergleichbarkeit der Probe mit dem Standard sowie der Konstanz 
der Matrix in dem untersuchten Bereich der Fremdstoffkonzentrationen abhängig. Die summa‐
rischen Fremdstoffkonzentrationen von ܥ, ܱ und ܵ݅  in ܣ݈ܰ waren  immer ൏ 10ଶ଴	ܿ݉ିଷ, so dass 
von  einer  gleichförmig  umgebenden Matrix  ausgegangen werden  kann. Dagegen  ist  die Ver‐




























Als  Ätzmittel  kam  eine  eutektische ܱܰܽܪ െ ܭܱܪ‐Schmelze  zum  Einsatz  (51,5	݉݋݈ െ%	ܱܰܽܪ, 
48,5	݉݋݈ െ %	ܭܱܪ).  Das  Tiegelmaterial  bestand  aus  Nickel.  Der  Tiegel  mit  der  ܱܰܽܪ‐ܭܱܪ‐
Einwaage wurde in einem Muffelofen an Luft aufgeheizt. Bei Erreichen der Versuchstemperatur 
von 350	 േ 2	°ܥ  ist die  zu ätzenden ܣ݈ܰ‐Proben  in einem Nickeldrahtgeflecht  in die  Schmelze 
überführt worden. Die Ätzzeit betrug 20	ݏ  für Kristallschichten aus Kurzzeitanwachsversuchen 
und  3	݉݅݊  für  Volumenkristalle  aus  Langzeitzüchtungen.  Die  Bestimmung  der  Ätzgrubenanz‐
ahl/Ätzgrubendichte fand entweder an einem REM oder einem Lichtmikroskop mit DIC‐Kontrast 
(Differential Interference Contrast Microscopy) statt.  
Der  chemische Angriff  der ܱܰܽܪ െ ܭܱܪ‐Schmelze  auf  ܣ݈ܰ  hat  seine Ursache  in  dem  hohen 
Redoxpotential der Materialkombination unter den gegebenen Versuchsbedingungen. Der Ab‐
trag des ܣ݈ܰ vollzieht  sich  in mehreren  Schritten über die Anlagerung von ܱܪି‐Ionen an die 




ringste auf der ܣ݈‐polaren  ሺ0001ሻ‐Facette. Der Ätzabtrag auf der N‐polaren Facette  ist  für ein 
defektselektives Ätzen zu stark, auf den semi‐ und nicht‐polaren Flächen wird die defektkorre‐
lierte Ätzstruktur von Makrostufen aus dem Angriff der ungestörten Oberfläche überlagert [14]. 








Versetzungstypen  gegebenen  Extremwerten  der  Grubendurchmesser.  Für  ܣ݈ܰ  wurde  dieser 
Zusammenhang noch nicht eindeutig bewiesen. Erste Defektanalysen anhand von Ätzgruben‐ 








  ܶ ൌ ܫܫ଴	 (4) 
Der Absorptionskoeffizient ߙ wurde über  
  ߙ ൌ െ 1݀ ݈݊ ൥








gegeben.  ݊௅௨௙௧  und  ݊஺௟ே  sind  die  Brechungsindices  von  Luft  und  ܣ݈ܰ,  mit  ݊௅௨௙௧ ൌ 1  und 
݊஺௟ே ൌ 2,2 [59, 161]. 
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2.3.9 Auger‐Elektronen‐Spektroskopie	(AES)	
AES‐Messungen wurden  am  Leibniz‐Institut  für Analytische Wissenschaften  –  ISAS  –  e  .V.  an 









rakteristische Röntgenstrahlung:   Röntgenfluoreszenz) oder über die  Emission  eines weiteren 
Elektrons (Auger‐Elektron) erfolgen. Die kinetische Energie des Auger‐Elektrons ist nur von den 
Elektronenenergieniveaus des beteiligten Atoms bestimmt und unabhängig von der Energie des 
eingestrahlten  Primärelektrons  bzw.  der  Primärröntgenstrahlung.  Die  Energieverteilung  der 








wenden  eigene Materialdatenbanken,  die  sich  bei  sehr  hohen  Temperaturen  für  bestimmte 








Auswahl  des  Tiegelmaterials  größte  Bedeutung  beigemessen werden.  Bei  Temperaturen  um 
2200	°ܥ	  sowie der  Existenz  stark  reaktiver ܣ݈‐Spezies  (hauptsächlich ܣ݈ሺ݃ሻ)  sind  sowohl  eine 
sehr  gute Hochtemperaturbeständigkeit und  Temperaturwechselfestigkeit  als  auch eine hohe 
chemische Resistenz des Tiegelmaterials notwendig.  
Zwischen dem Tiegelmaterial, den Wachstumsspezies (ܣ݈ሺ݃ሻ,	 ଶܰሺ݃ሻ	und ܣ݈ܰሺݏሻ) und den Rest‐



























  Abb. 8: Gleichgewichtsrechnung (HSC 6.1) bei 1 ܾܽݎ: Input‐Spezies:	
2	݉݋݈		ܣ݈ܰ,	0,8	݉݋݈ ଶܰ,	1 ݉݋݈ ܼݎܱଶ 
Im Folgenden wird eine Zusammenfassung der bisher publizierten Tiegelmaterialien gegeben.  
3.2 Literaturübersicht	
Die  in  den  sechziger  und  frühen  siebziger  Jahren  des  20.  Jahrhundert  publizierten  ܣ݈ܰ‐
Züchtungsexperimente [68‐74, 76] wurden ausnahmslos in Graphittiegeln durchgeführt, welche 































Von Slack und McNelly wurde  in den  siebziger  Jahren des 20.  Jahrhunderts  [20, 77] erstmals 
über den Einsatz von Wolframtiegeln für die ܣ݈ܰ‐Sublimationszüchtung publiziert. Sie züchteten 
konische ܣ݈ܰ‐Kristalle mittels spontaner Keimauslese mit 10 െ 15	݉݉	Durchmesser. Ergebnisse 
von  Forschergruppen,  die  gegenwärtig  ausschließlich  oder  teilweise Wolframtiegel  zur  ܣ݈ܰ‐
Züchtung einsetzen, sind  in Ref. [32, 95, 106, 107, 113, 116, 164‐166] zusammengefasst. Wolf‐
ram ist gegen gasförmiges Aluminium bei	1	ܾܽݎ	 ଶܰ‐Umgebungsdruck bis 2275	°ܥ beständig [77]. 
Lebensdauerbegrenzend  sind  Lochbildungen  in  der  Tiegelwand  bei  Temperaturen ൐ 2330	°ܥ, 


































Maßhaltigkeit  über  viele  Versuchszyklen,  die  hohe  Widerstandsfähigkeit  gegen  die  Wachs‐
tumsspezies ܣ݈ሺ݃ሻ	und  ଶܰሺ݃ሻ und die geringe thermische Ausdehnung. 
Nachteilig ist der hohe Dampfdruck von ܤ über ܤܰ im Vergleich zu den Dampfdrücken von den 
Metallkomponenten  anderer  potenzieller  Tiegelmaterialien  (ܶܽ	 über  ܶܽܥ  und  ܾܰ	über  ܾܰܥ) 
(Abb. 9). Es  ist ersichtlich, dass die Refraktärmetalldampfdrücke unter Züchtungsbedingungen 
vernachlässigbar  sind,  der Bor‐Dampfdruck  hingegen  eine merkliche  Rolle  spielt. Der Dampf‐
druck der Wachstumskomponente ܣ݈ ist bei 2300	°ܥ	nur um einen Faktor 600	größer als der von 
ܤ (݌ܣ݈ ݌ܤ⁄ @2300	°ܥ		600). Zusätzliche Boroxidanteile  im Tiegelmaterial können die Konzentra‐
tion der Borspezies im Züchtungsraum noch vergrößern, da bei der experimentell nicht nachge‐
wiesenen aber theoretisch wahrscheinlichen stark exothermen Reaktion  














Abb. 10: Gleichgewichtsrechnungen (FactSage 6.2) bei 0,8 ܾܽݎ zeigen kleines Züch‐
tungsfenster für ܣ݈ܰ in ܤܰ‐Tiegeln; Input Spezies: 1 ݉݋݈ ܣ݈ܰ,	1 ݉݋݈	ܤܰ,	0,5	݉݋݈	 ଶܰ 
Die ܣ݈ܰ‐Züchtungsversuche fanden zunächst in ܪܲܤܰ‐Tiegeln statt. Ausgangspunkt für die Tie‐
gelherstellung  im  IKZ waren ܤܰ‐Formkörper der  Firma Henze mit  dem Markennamen HeBo‐
















Die  Karbide  und  Nitride  der  Refraktärmetalle  ܶܽ  und  ܾܰ  zeigen  große  Gemeinsamkeiten  in 
Struktur und Bindungsverhalten. Es existieren sowohl Hemikarbide /‐nitride (ܯଶܥ,ܯଶܰ) als auch 
Monokarbide /‐nitride (ܯܥ,ܯܰ) mit unterschiedlich breiten Stabilitätsbereichen. Das Metallgit‐
ter  (kubisch  raumzentriert,  Raumgruppe  ܫ݉3݉)  kann  Kohlenstoff‐  oder  Stickstoffatome  auf 















  ࢀࢇ࡯	 ࢀࢇࡺ	 ࡺ࢈࡯	 ࡺ࢈ࡺ	
Kristallstruktur  ܰܽܥ݈ ܰܽܥ݈  (ߜ െ ܶܽܰ)
hexagonal (ߝ െ ܶܽܰ)






















ܽ ൌ 5,19; ܿ ൌ 2.89
[186](ߝ െ ܶܽܰ)

























































die  Niedrigtemperaturphasen,  dann  folgen  die Monokarbide  und  nach  Zerfall  der  bis  dahin 
stabilen borhaltigen Phase ܤܰ sind die Diboride gemeinsam mit den Monokarbiden die stabilen 
Höchsttemperaturphasen. 
Inputspezies: 1	݉݋݈	ܶܽ,	3	݉݋݈	 ଶܰሺ݃ሻ,	2	݉݋݈ ܥ, 2 ݉݋݈ ܤ Inputspezies:  1 ݉݋݈ ܾܰ,	 3	݉݋݈	 ଶܰሺ݃ሻ,	 2 ݉݋݈ ܥ,
2 ݉݋݈ ܤ 
Abb. 12: Gleichgewichtsrechnungen  (HSC 6.1)  von  Tantalverbindungen  (a) sowie Niobverbindungen  (b) 
bei 1	ܾܽݎ 
Eine mögliche Herstellungsvariante der  in  Tab.  2  aufgelisteten Refraktärverbindungen  ist  das 
Karburieren  bzw. Nitrieren  von ܾܰ‐  und  ܶܽ‐Tiegeln.  Für  die Herstellungsparameter  (Prozess‐
temperatur, Prozesszeit) als auch für die Abschätzung der Standzeit ist die Kenntnis der Diffusi‐
onskoeffizienten ܥ	bzw. ܰ	 in den einzelnen Phasen  von  großer Bedeutung. Abb. 13  zeigt die 
Diffusionskoeffizienten von ܥ	bzw. ܰ in metallischen ܶܽ und ܾܰ sowie deren Monokarbiden und 




(ii) Die Diffusionskoeffizienten  von ܰ	sind  im Gegensatz  zu  ܥ	in  allen  betrachteten ܾܰ‐ 
und ܶܽ‐Phasen größer. 



















































Tantalkarbid  in  der  kubischen ܰܽܥ݈‐Struktur  besitzt  eine  der  höchsten  Schmelztemperaturen 
aller  bekannten  Substanzen  ( ௌܶ ൌ 3983	°ܥ  [193]).  Die  Stabilität  in  Stickstoffatmosphäre  bis 
3315	°ܥ  [193] und die gute Widerstandsfähigkeit gegen ܣ݈ሺ݃ሻ kombiniert mit dem geringsten 
Metalldampfdruck unter  Züchtungsbedingungen  (Abb. 9) macht ܶܽܥ neben Wolfram  zu dem 




Im  System  ܶܽ	 ‐	 ܥ  (siehe  Phasendiagramm  in  Abb.  14)  existiert  neben  der  kubisch  flächen‐
zentrierten Monokarbidphase ܶܽܥ noch die hexagonale Hemikarbidphase ܶܽଶܥ und die rhom‐













  Abb. 14: Phasendiagramm des Systems ܶܽ – ܥ [181]   
Da die Stabilität gegen gasförmigen Aluminiumdampf  zwischen den Phasen ܶܽܥ → ܶܽଶܥ → ܶܽ 
drastisch abnimmt, ist die angestrebte Phase das Monokarbid ܶܽܥ௫ für die Kristallzüchtung von 
ܣ݈ܰ [169, 203]. Gleichgewichtsrechnungen zeigen die gute chemische Stabilität von ܶܽܥ௫ unter 
Züchtungsbedingungen (Abb. 15). ܶܽܥ௫ sollte möglichst stoichiometrisch vorliegen  (ݔ → 1), um 
unter  Züchtungsbedingungen bei  einer  Entkarburierung  (durch Bildung  von ܥܱሺ݃ሻ bei Anwe‐
senheit von sauerstoffhaltigen Spezies) möglichst  lange einer Phasenumwandlung  in die weni‐








  Abb. 15: Gleichgewichtsrechnungen  (HSC 6.1) bei 1 ܾܽݎ zeigen die 
Stabilität  von  ܶܽܥ  im  ܣ݈ܰ‐Wachstumsfenster;  Input  Spezies: 













Vorteile  der  Karburierungsmethode  sind  die  für  die Herstellung  komplexer  Tiegelgeometrien 
günstigen Eigenschaften des Tantalbleches als Ausgangsmaterial. Es ist porenfrei und im Gegen‐
satz zu ܶܽܥ duktil, gut bearbeitbar und schweißbar.  
Im  Falle  von  Kohlenstoffstoffmengenanteilen  von  ൒ 50	݉݋݈‐%  im  System  ܶܽ	 ‐	 ܥ  ist  das  ge‐
wünschte stöchiometrische Monokarbid ܶܽܥ die im Gleichgewicht dominante Phase (Abb. 16).  



























  Abb.  16:  Gleichgewichtsrechnungen  (HSC 6.1)  für  das  System 
ܶܽ െ ܥ  mit  Kohlenstoffüberschuss;  Input  Spezies:  1 ݉݋݈	ܶܽ,	












Ausgangskorngröße  betrug  30 െ 40	µ݉.  Für  die  Testreihen  wurde  die  Temperatur  zwischen 
1800 െ 2600	°ܥ	und die Karburierungszeit  im Bereich 4 െ 72	݄	 variiert. Der Karburierungsfort‐
schritt wurde mithilfe der Electron‐Back‐Scatter‐Diffraction Methode (EBSD) untersucht, bei der 
die  vorliegende Phase und deren Orientierung  (und damit die Kornverteilung)  lokal aufgelöst 
ermittelt werden können.  
Abb.  17  und Abb.  18  zeigen  exemplarisch  EBSD‐Analysen  zweier unterschiedlich  karburierter 




























Probe (Probe 1: ܶ ൌ 2000	°ܥ,	ݐ ൌ 	4݄); a) EBSD‐Kornorientierungsmapping; b) EBSD‐Phasenmapping 
Bei höheren Karburierungstemperaturen überwiegt Volumendiffusion gegenüber der Korngren‐
zendiffusion und es kommt zur Ausbildung einer Karburierungsfront, wie es in Abb. 18 (Probe 2) 
für einen Karburierungsversuch bei ܶ ൌ 2200	°ܥ	und ݐ ൌ 	24	݄ aufgezeigt wird. Die Probe besitzt 







einer  bei  ܶ ൌ 2200	°ܥ  und  ݐ ൌ 24 ݄  karburierten  ܶܽ‐Probe  (Probe 2); 
a) Lichtmikroskopisches  Schliffbild;  b) EBSD‐Kornorientierungsmapping;  c) EBSD‐
Phasenmapping 
Die Kornvergrößerung von ursprünglich 30 െ 40	µ݉	 (unbehandeltes Tantal) auf mehrere Hun‐
dert  µ݉  findet  bereits  im  Aufheizsegment  statt.  Es  gibt  kein  weiteres  Kornwachstum  beim 
Übergang von dominierender Korngrenzendiffusion (Abb. 17a) zur Volumendiffusion mit Karbu‐
rierungsfronten (Abb. 18b). 




sich  Schichtdicken  von  ൎ 130	µ݉	ܶܽܥ	 (Randphasen),	 ൎ 220	µ݉	ܶܽଶܥ	 (Zwischenschichten)  und 




Abb.  19: AES‐Linienscan  (a) und Nomarski‐Interferenzkontrast‐Aufnahme (b)  an  einem  Längsschliff 
einer karburierten ܶܽ‐Probe  (Probe 3: ܶ ൌ 2100 °ܥ,  ݐ ൌ 24 ݄); ܶܽܥ െ ܶܽଶܥ െ ܶܽ‐Schichtfolge vom äu‐
ßeren Rand zum Probenkern  
Komplett  karburierte  ܶܽ‐Bleche,  hergestellt  durch  Erhöhung  von  Karburierungstemperatur 
und/oder Karburierungsdauer, erwiesen sich als extrem spröde und rissig. Ursache für die Risse 







Abb. 20: Kristallstrukturen; a) bcc‐Tantalstruktur  (்ܽ௔ ൌ 3,314 Å, ߩ்௔ ൌ 16,68 ݃ ܿ݉³ൗ ); b) ܰܽܥ݈‐Struktur 
von ܶܽܥ (்ܽ௔஼ ൌ 4,454 Å	für stöchiometrisches ܶܽܥ	[211], ߩ்௔஼ ൌ 14,47 ݃ ܿ݉³ൗ  [212]) 
Abb. 21  zeigt  ein  charakteristisches  Schadensbild  bei  zu  intensiver  Karburierung  (Probe 4: 
ܶ ൌ 2300	°ܥ, ݐ ൌ 48	݄). Beim Aufeinandertreffen der Karburierungsfronten kommt es zu Rissbil‐
dungen parallel und senkrecht zur Probenoberfläche. 























  Abb. 21:  SEM‐Aufnahme  an  einem  ܣݎ‐ionen  gedünnten  Längsschliff 





















und  temperaturabhängige  diffusionskontrollierte  Bildung  der  Karbide  ܶܽଶܥ  und  ܶܽܥ  aus  ܶܽ 




  ߲௧ܿ ൌ ߘሺܦ௜ሺܿሻߘܿሻ	 (8) 
mit  ܿ‐relative  Kohlenstoffkonzentration	 und	 ܦ௜‐Diffusionskoeffizient  in  den  einzelnen  Phasen.	
ܦ்௔	gilt für	0 ൑ ܿ ൏ 0,3,	ܦ்௔మ஼	für	0,3 ൑ ܿ ൑ 0,35	und	ܦ்௔஼	für	0,35 ൏ ܿ ൑ 0,5.	Für die Diffusionsko‐
effizienten	ܦ௜	gilt die Arrheniusgleichung: 
  ܦ௜ ൌ ܦ଴݁ݔ݌ሾܧ/݇ܶሿ	 (9) 
mit  ܦ଴ሺܶܽሻ ൌ 4,2	ܿ݉²/ݏ,	 ܦ଴ሺܶܽଶܥሻ ൌ 1,1 ∗ 10ହ	ܿ݉²/ݏ,	 ܦ଴ሺܶܽܥሻ ൌ 1,1	ܿ݉²/ݏ,	 ܧሺܶܽሻ ൌ 3,9	ܸ݁,	
ܧሺܶܽଶܥሻ ൌ 6,5	ܸ݁,	 ܧሺܶܽܥሻ ൌ 4,2	ܸ݁	 [197]	 und	 ݇‐Boltzmann  Konstante. Grundsätzlich mögliche 
Änderungen  der Diffusionskoeffizienten  innerhalb  der  einzelnen  Phasenbreiten wurden  nicht 
berücksichtigt.  Für	 1	݉݉	 dicke	 ܶܽ‐Bleche	 gelten  folgende  Rand‐  und  Anfangsbedingungen	
für	ܿሺݔ, ݐሻ,	 welche  zur  Lösung  von  Gleichung	 (8)	 benötigt  werden:	 ܿሺ0 ൑ ݔ ൑ 1	݉݉, 0ሻ ൌ 0,	
ܿሺ0, ݐሻ ൌ 0,5	und ܿሺ1	݉݉, ݐሻ ൌ 0,5.		
Mit diesen Vorgaben sind Berechnungen der relativen Kohlenstoffkonzentrationen	ܿ	für Karbu‐
rierungstemperaturen	ܶ ൌ 2000	°ܥ	und	ܶ ൌ 2200	°ܥ		bei unterschiedlichen Karburierungszeiten 
ݐ durchgeführt worden	(Abb. 22).	Für	ܶ ൌ 2200	°ܥ	(Abb. 22b) und ݐ ൌ 24	݄ ist die Phasenvertei‐
lung  unter  Berücksichtigung  der  oben  erwähnten  Phasenbreiten  (0 ൑ ்ܿ௔ ൏ 0,3,  0,3 ൑ ்ܿ௔మ஼ ൑




Abb. 22: Berechnungen der relativen Kohlenstoffkonzentration für 1 ݉݉ dicke ܶܽ‐Bleche bei Karbu‐
rierungszeiten  von  0,1	݄,  1	݄,  5	݄,  24 ݄  und  144 ݄;  a) Karburierungstemperatur  ܶ ൌ 2000 °ܥ; 








































Abb.  23  zeigt  den  verwendeten  Standardtiegel.  Der  Tiegelboden  wurde  mittels  Vakuum‐
Elektonenstrahlschweißen gasdicht mit dem Tiegelzylinder verbunden. Die mit Hilfe des Diffusi‐
onsmodells ermittelten Karburierungsparameter für die gewünschte Mehrschichtstruktur liegen 









ܶܽܥ‐Pulvers  (mittlerer  Partikeldurchmesser  0,88	µ݉,	 Hauptverunreinigungen  0,17	݉ܽ‐%	ܱ,	
0,1	݉ܽ‐%		ܾܰ	 und	 ൏ 0,08	݉ܽ‐%	ܰ)  bei  einem  Druck  von  2000	ܾܽݎ  und  einer  Haltezeit  von 
10	݉݅݊ binderfrei hergestellt. Für die erforderliche Formgebung kamen hierbei angepasste ge‐
härtete  Edelstahlkerne  und  PVC‐Matrizen  zum  Einsatz.  Im  Folgeschritt  wurden  die  ܶܽܥ‐
Grünlinge  in  einem  graphit‐basierten  Setup  (in  einem MF‐Reaktor)  für  8	݄  bei  2200	°ܥ  unter 
5	ܾ݉ܽݎ  Stickstoffatmosphäre  gesintert.  Hierbei  wurden  Aufheiz‐  und  Abkühlrampen  von 
൑ 4	ܭ/݉݅݊ verwendet. Die so entstandenen ܶܽܥ‐Tiegel zeigten offene Porositäten ൏ 0,5	% und 
waren damit vergleichbar zu einem patentierten Herstellungsprozess der Gruppe North Carolina 
State  University  /  Hexatech  [214].  Die  Schrumpfungsfaktoren  von  Durchmesser,  Höhe  und 





das  erfolgreiche  Sintern  schon bei ൎ 58	% der  Schmelztemperatur  von ܶܽܥ  ( ௌܶ௜௡௧௘௥ ௌܶ௖௛௠௘௟௭ൗ ൌ












im Einsatz befinden sich 5 െ 8	݉݉ dicke ܶܽܥ‐Scheiben, welche zwischen 2100	°ܥ െ 2200	°ܥ bei 
400	ܾܽݎ über 75	݉݅݊ heißgepresst wurden. Während des Heißpressvorgangs kommt es zu einer 





ometrischen Zusammensetzung (ܶܽ ܥൗ ൌ 1 1ൗ ) über die gesamte Scheibendicke sowie die höhere 
Maßhaltigkeit,  da  keinerlei  plastische  Verformungen  durch  Karburierungsvorgänge  auftreten. 
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ܶܽܥ‐Scheibe;  die  Korngröße  beträgt  30 െ 50 μ݉,  eine 
geringe geschlossene Porosität ist vorhanden 
 








Trotz  geringfügig  schlechterer  refraktärer Eigenschaften als ܶܽܥ	 (siehe Tab. 2) bietet ܶܽܰ	 als	
Nitrid den großen Vorteil, nur ein weiteres Element  (ܶܽ)  im  System Tiegel – ܣ݈ܰ‐Quellpulver 








1	ܾܽݎ  zeigen  die  Stabilität  von  ܶܽܰ  im  ܣ݈ܰ‐
Wachstumsfenster;  Inputspezies:  1 ݉݋݈ ܣ݈ܰ,	
1	݉݋݈	ܶܽܰ,	1	݉݋݈	 ଶܰ
Abb.  27:  Gleichgewichtsrechnungen  (HSC 6.1)  der 
ܣ݈ܰ‐Zerfallskurven und deren Anstiege  in ܶܽܰ‐ und 




und  Heminitrid)  mit  unbekannten  Stabilitätsfenstern  und  Refraktäreigenschaften 
[187], welche  von  den  Gleichgewichtsrechnungen  aufgrund mangelnder  thermody‐
namischer Daten nicht erfasst werden können. 
(ii) Eine Nitrierung von ܶܽ  in  ଶܰሺ݃ሻ‐Atmosphäre, vergleichbar mit der Karburierung von 
ܶܽ,  scheitert  in  kohlenstoffhaltiger  Umgebung  (Graphitsuszeptor)  an  der  Bildung 

































































lies sich ܾܰܰ  im Gegensatz zu ܶܽܰ durch Nitrierung des Metalls  in  ଶܰ‐Atmosphäre problemlos 
in Vorversuchen herstellen.  
ܾܰܥ und ܾܰܰ sind durch Nitrierung und Karburierung von ܾܰ vergleichbar mit den  in Kapitel 
3.3.3.1  beschriebenen  Karburierungsprozess  von  ܶܽ  herstellbar.  Die  Summe  der  folgenden 
nachteiligen  Faktoren  ist  jedoch  Ursache  für  die  Einstellung  der  Tiegelentwicklung  aus  ܾܰ‐
Verbindungen: 
(i) Schichtstrukturierte  Tiegel  mit  ܾܰ‐Kernphase  zeigen  beim  Züchtungseinsatz  mit 
ܶ ൐ 2100	°ܥ (Pyrometertemperatur) starke Verformungen, da die Maximaltemperatur 
im System deutlich größer als die Pyrometertemperatur sein kann und sich dann kri‐














  Abb.  28:  Polykristalline ܣ݈ܰ‐Schicht  auf ܾܰܰ‐Tiegeldeckel;  Riss‐
bildung im ܾܰܰ mit starker ܣ݈ܰ‐Rückseitensublimation  
 





ܶܽܤଶ	 (ܣ݈ܤଶ‐Struktur)	 ist  im Vergleich  zu ܶܽܰ und ܶܽܥ die hochtemperaturstabile Phase beim 
Vorhandensein  von ܥ, ܰ und ܤ  (siehe Abb. 12  links) und  fand daher Beachtung bei der  Tie‐
















Pulver borierten ܶܽ‐Blechs (ܶ ൌ 2000	°ܥ, ݐ ൌ 10 ݄) 
Abb. 30: Hexagonale ܣ݈ܤଶ Struktur von 
ܶܽܤଶ; ்ܽ௔஻మ ൌ 3.088 Å, ்ܿ௔஻మ ൌ 3,241	Å [216], 
ߩ்௔஻మ ൌ 12,60 ݃ ܿ݉³ൗ   
Ein  bei  einem  ܣ݈ܰ‐Züchtungsexperiment  (ܶ ൌ 2100	°ܥ,  ݌ ൌ 600	ܾ݉ܽݎ  ଶܰ‐Atmosphäre)  einge‐














schreiten.  Es wurden  pulvermetallurgisch  hergestellte ܹ‐Tiegel mit  einem  Durchmesser  von 
100	݉݉ und einer Höhe von 100	݉݉ bei der ThyssenKrupp AG erworben.  
Ein  grundsätzliches  Problem bei  der Nutzung  von Wolfram  in  einer Graphitumgebung  ist die 
starke Affinität  zwischen Wolfram und Kohlenstoff. Das  sich bei Temperaturen ൐ 1400	°ܥ bil‐





stoffs  im ܹ  um  den  Faktor  25  größer  als  im  ܶܽ  (ܦ஼	௜௡	ௐ ൌ 4,5 ∗ 10ି଺	ܿ݉²ݏିଵ@2400	°ܥ  [217], 














de  nicht  beobachtet,  pulverdiffraktrometrische  Untersuchungen  (XRD)  zeigen  jedoch  an  der 




Abb.  31:  Foto  eines  benutzten  ܤܰ‐Tiegels  
(ܶ ൌ 2250 °ܥ, ݌ ൌ 600 ܾ݉ܽݎ ଶܰ und ݐ ൌ 600 ݉݅݊)  
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Erste  Züchtungsversuche  in  ܪܲܤܰ‐Tiegeln  mit  unzureichender  Quellpulvervorbehandlung 
(ൎ 800	݌݌݉	ܱ)  zeigten  eine  starke ܣܮܱܰ‐Bildung  aufgrund des  zu hohen  Sauerstoffanteils  im 
Züchtungsraum. ܣܮܱܰ  ist die  IUPAC‐Sammelbezeichnung für Verbindungen  im System ܣ݈‐ܱ‐ܰ, 
die in bestimmten Mischungsverhältnissen von ܣ݈ܰ	‐	ܣ݈ଶܱଷ existieren und in einer inversen Spi‐
nellstruktur (kubisch) kristallisieren [218]. 
Während des Aufheizens  auf die  gewünschte  Züchtungstemperatur evaporieren  zunächst die 
ܣܮܱܰ‐Verbindungen 
  ܣ݈ଶܱଷ ൅ ܣ݈ܰ → ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ ൅ ଶܰሺ݃ሻ → ܣ݈ܰ ൅ ܣܮܱܰ   (Reaktionsschema)  (11) 
Gleichgewichtsrechnungen  zeigen  eine  ܣܮܱܰ‐Bildung  ab  ൎ 1700	°ܥ  (Abb.  32),  was  in  guter 




Abb. 32: Gleichgewichtsrechnung  (FactSage 6.2):  Input‐Spezies: 1 ݉݋݈ ܣ݈ܰ,	 0,01	݉݋݈	ܣ݈ଶܱଷ,	 1	݉݋݈ ܤܰ,	
3	݉݋݈	 ଶܰ 
Im  weiteren  Versuchsverlauf  und mit  geringer  werdendem  Sauerstoffgehalt  der  ܣ݈ܰ‐Quelle 
vollzieht sich ein Übergang von der ܣܮܱܰ‐ hin zur ܣ݈ܰ‐Sublimation, was die  in Abb. 33 darge‐








  Abb.  33:  „Bimetall“‐förmige  Abscheidung  nach  ܣ݈ܰ‐Sublimation mit 
ungereinigtem ܣ݈ܰ‐Quellpulver: AlON‐Plättchen  innen – ܣ݈ܰ beidsei‐





Bei der  keimfreien Züchtung  ist die geringe Nukleationsdichte am HPBN‐Tiegeldeckel  im Ver‐








dessen dominiert die ൏ 0001 ൐‐Richtung  (Abb. 34b)  in Form dünner Säulen und Nadeln. Eine 





Abb. 34: Abhängigkeit der  Temperatur  auf den Kristallhabitus  von  in ܤܰ‐Tiegeln  gezüchteten 
AlN‐Kristallen; a)  isometrische ܣ݈ܰ‐Kristalle mit Abmessungen von ൎ 1݉݉ bei Wachstumstem‐






den  Stufen  der  ሺ0001ሻ‐Fläche  angelagert wird, was  Sekundärkeimbildung  verhindert  und  die 



























Obwohl  bei  Temperaturen  ൒ 2050	°ܥ	 generell  sehr  anisotrope  Wachstumsraten  beobachtet 
wurden, konnten vereinzelt nicht reproduzierbar wachsende mehrere Millimeter große, nahezu 
isometrische ܣ݈ܰ‐Kristalle auch  in ܤܰ‐Tiegeln bei ൎ 2050	°ܥ gezüchtet werden  (Abb. 36). Der 

























verzone)  sind  bei  geeigneter  Parameterabstimmung möglich.  Die  Standzeit  der  karburierten 
Standardtiegel ist stark temperaturabhängig. Bei Quellpulvertemperaturen ܶ ൏ 2050	°ܥ	werden 
Standzeiten ݐ ൐ 1000	݄	erreicht, bei ܶ ൐ 2150	°ܥ sinkt die Standzeit auf ݐ ൑ 250	݄. Lebensdauer‐
begrenzend wirken zwei verschiedene Faktoren: 
(i) Da  Kohlenstoff  von  den  im  Züchtungsaufbau  vorhandenen Graphitteilen  angeboten 
wird, schreitet die Karburierung der Tiegelaußenseite während der Züchtung  in Rich‐












der  kaltisostatisch  gepressten  ܶܽܥ‐Tiegel  hingegen  war  unter  Züchtungsbedingungen  bis 





unterschiedlichen  thermischen  Ausdehnungskoeffizienten  (ߙ்௔஼ ൌ 6,3 ∗ 10ି଺	ܭିଵ  [181], 




rameter beim Heißpressen  sowie die Wahl  geeigneter  kornwachstumshemmender und  span‐
nungskompensierender  Additive.  Derzeit  sind  noch  ohne  größere  Optimierungsexperimente 
ܶܽܥ‐Scheibendicken von ൐ 7	݉݉ für zuverlässiges rissfreies Abkühlen nötig.  
3.4.3 Züchtung	in	W‐Tiegeln	
Zunächst wurden ܹ‐Tiegel nur  in kohlenstofffreier Umgebung verwendet.  Inzwischen  ist auch 
der Einsatz in einer kohlenstoffhaltigen Umgebung realisiert worden. Vorteilhaft hat sich erwie‐
sen, dass bei Temperaturen bis  zu 2250	°ܥ ܹund	 ܶܽܥ  stabil nebeneinander  koexistieren und 













Parallel  zu  den  ܶܽܥ‐Tiegelmaterialentwicklungen  wurden  erste  ܣ݈ܰ‐Züchtungsversuche  in 
ܪܲܤܰ‐Tiegeln durchgeführt, welche sich durch kommerzielle Verfügbarkeit, flexible Geometrie‐
gestaltung  und  gute  Bearbeitbarkeit  auszeichnen.  Nach  erfolgreicher  ܶܽܥ‐Tiegelentwicklung 
erwiesen  sich  die  ܪܲܤܰ‐Tiegel  hinsichtlich  der  Temperaturstabilität  unterlegen  und wurden 
durch ܶܽܥ‐Tiegel ersetzt. 
Für die Quellpulverreinigung und das heteroepitaktische Wachstum auf ܵ݅ܥ wurden standard‐
mäßig  schichtstrukturierte  karburierte ܶܽܥ‐Tiegel  verwendet, welche eine hohe  Flexibilität  in 
Größe und Geometrie bieten, aber auf Temperaturen ൏ 2200	°ܥ beschränkt sind.  
Bei der Züchtung  freistehender ܣ݈ܰ‐Kristalle und beim homoepitaktischen ܣ݈ܰ‐Wachstum ka‐













diniert  bis  zu  Konzentrationen  von  10ଶଵܱ‐Atome/ܿ݉ଷ  unter  Bildung  einer  festen  Lösung  in 
ܣ݈ܰ	eingebaut  werden  [225].  Bei  größeren  Sauerstoffkonzentrationen  bilden  sich  ܣ݈ଶܱଷ‐
Einschlüsse, bei denen die ܣ݈ଷା‐Ionen oktaedrisch von den ܱଶି‐Ionen umgeben sind [225, 226]. 
Durch die Anwesenheit von Sauerstoff wird die Bildung von ܣ݈‐Vakanzen [227] gefördert, wel‐








  2ܶܽܥ ൅ ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ ൅ ଶܰሺ݃ሻ → ܶܽଶܥ ൅ 2ܣ݈ܰ ൅ ܥܱሺ݃ሻ ∆ܩ௢ ൌ െ77 ݇ܬ@2000	°ܥ	 (12) 
  ܶܽܥ ൅ ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ ൅ ଶܰሺ݃ሻ → ܶܽ ൅ 2ܣ݈ܰ ൅ ܥܱሺ݃ሻ ∆ܩ௢ ൌ െ8 ݇ܬ@2000	°ܥ	 (13) 






quelle.  ܣ݈ܰ‐Pulver  kommerzieller  Anbieter  haben  selbst  in  der  reinsten Qualität  noch  einen 
Sauerstoffgehalt von ca. 0,5	‐	1,5	݉ܽ‐%. Die eigene Synthese von ܣ݈ܰ‐Pulvern wurde als zu auf‐






sich  die  Oxidierung  der  ܣ݈ܰ‐Oberfläche  vollzieht.  Es  wurden  ܣ݈ଶܱଷ‐Schichtdicken  von 
2	‐	3	݊݉	nach wenigen Minuten [234] und 10	݊݉ Dicke nach einem Tag [77] gemessen. Mit  







  ݔை ൌ 0,471
ߩ஺௟మைయ ∗ ቀ൫ܦ஺௟ே ൅ 2 ∗ ݀஺௟మைయ൯
ଷ െ ܦ஺௟ே³ቁ
ߩ஺௟మைయ ∗ ቀ൫ܦ஺௟ே ൅ 2 ∗ ݀஺௟మைయ൯
ଷ െ ܦ஺௟ே³ቁ ൅ ߩ஺௟ே ∗ ܦ஺௟ே³
	 (15) 
























  ܣ݈ଶܱଷ ൅ 4ܣ݈ܰ → 3ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ ൅ 2 ଶܰሺ݃ሻ	 (16) 
(ii) Reduktion mit ܰܪଷሺ݃ሻoder ܪଶሺ݃ሻ unter Bildung von ܪଶܱሺ݃ሻ	
  ܣ݈ଶܱଷ ൅ 2ܰܪଷሺ݃ሻ → 2ܣ݈ܰ ൅ 3ܪଶܱሺ݃ሻ	 (17) 
  ܣ݈ଶܱଷ ൅ 3ܪଶሺ݃ሻ ൅ ଶܰሺ݃ሻ → 2ܣ݈ܰ ൅ 3ܪଶܱሺ݃ሻ	 (18) 
(iii) karbothermische Reduktion mit Bildung von ܥܱሺ݃ሻ	





vorgang  eine  Kornvergrößerung  und  damit  einhergehend  eine  Oberflächenreduzierung 














(~ሺܦ݄݄݊ܽܿ݁ݎ2 െ ܦݒ݋ݎ݄݁ݎ2 ሻ  bei  kugelförmigen  porenfreien  Körnern).  Dem  können  allerdings  die  in 








Die meist  verwendete  Vorbehandlungsmethode  bei  der  ܣ݈ܰ‐Züchtung  ist  das  konventionelle 
Sintern [32, 110, 116, 177, 235]. Die neben dem Kornwachstum auftretende chemische Reakti‐
on  (Gleichung  (16))  läuft  im Gleichgewicht erst ab 2200	°ܥ spontan  in Richtung der Reaktions‐
produkte ab (݈݋݃ሺܭሻ ൐ 0  in Abb. 38). Unter Zugabe definierter Mengen Kohlenstoff kann diese 
Übergangstemperatur unter Ausnutzung der karbothermischen Reduktion  (Gleichung  (19)) auf 
ca.  1700	°ܥ  gesenkt werden. Bei der Reaktion mit ܰܪଷሺ݃ሻ  als Reduktionsmittel  von ܣ݈ଶܱଷ  ist 





nigungen des Quellpulvers  (wie ܥ und  ܵ݅) minimiert werden  [236], welche  aber  schon  einen 












karbothermische Red.: Al2O3 + 3C + N2(g) = 2AlN + 3CO(g)
konventionelles S intern: Al2O3 + 4AlN = 2N2 + 3Al2O(g)
integrale Gleichung : 2Al2O3 + N2(g) + 5C = Al2O(g) + 5CO(g) + 2AlN
Reduktion mit H2: Al2O3 + 3H2(g) + N2(g) = 2AlN + 3H2O(g)




























  ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ ൅ ଶܰሺ݃ሻ ൅ ܥ → 2ܣ݈ܰ ൅ ܥܱሺ݃ሻ	 (20) 
Das dabei freiwerdende ܥܱሺ݃ሻ  ist die Kohlenstoffquelle für die Karburierung und damit Degra‐
dation des ܹ‐Tiegels: 
  2ܥܱሺ݃ሻ ൅ܹ → ܥܱଶሺ݃ሻ ൅ܹܥ	 (21) 
 
Für die Sinterversuche  in  in ܤܰ‐Tiegeln wurde eine  Induktorposition gewählt, die einen mög‐







0,17	݉ଶ/݃  (7‐Punkt BET‐Analyse). Eine dementsprechende Kornvergrößerung  ist  in Abb. 39 zu 
erkennen. 
   
Abb.  39:  SEM‐Aufnahmen;  links:  unbehandeltes  ܣ݈ܰ‐Pulver  (mittlerer  Korndurchmesser  ~3 μ݉); 
rechts: ܣ݈ܰ‐Pulver nach 48	݄ Sinterung bei 1900 °ܥ (mittlerer Korndurchmesser ~50	μ݉) 
Vergleichbare und teilweise auch bessere Reinigungseffekte werden durch Umsublimieren des 














Detailliertere Aussagen  über  die  Thermodynamik  der  Reaktion (17)  sind  bei  Betrachtung  des 
Massenwirkungsgesetzes möglich: 






berücksichtigung  der  thermischen Dissoziation  von Wasser. Des Weiteren  ist  der  Zerfall  von 












  ݌௧௢௧ ൌ ݌ேுయ ൅ ݌ுమை	 (23) 
und Gleichung (22) ergibt sich  





  ݌ுమைଷ െ ܭ௣݌ுమைଶ ൅ 2ܭ௣݌௧௢௧݌ுమை െ ܭ௣݌௧௢௧ଶ ൌ 0	 (25) 











   ൌ ඨ2ܭ௣ଷ െ 18ܭ௣ଶ݌௧௢௧ ൅ 27ܭ௣݌௧௢௧ଶ ൅ 3√3ට27ܭ௣ଶ݌௧௢௧ସ െ 4ܭ௣ଷ݌௧௢௧ଷ
య 		 (27) 
ܭ௣ ൌ ݂ሺܶሻ	wurde unter Zuhilfenahme der Software HSC 6.1  für den relevanten Temperaturbe‐
reich berechnet und mit der Funktion  
  ܭ௣ ൌ 2,974 ∗ 10ିଽܶଷ െ 1,4874 ∗ 10ିହܶଶ ൅ 97422,4838 ∗ 10ିଶܶ െ 13,8449	 (28) 
approximiert  (ܴଶ ൌ 0,9998),  so  dass  durch  Einsetzen  von  Gleichung (28)  in  Gleichung (26) 
݌ுమை ൌ ݂ሺ݌௧௢௧, ܶሻ	dargestellt werden kann. Der Konturplot in Abb. 40 zeigt, dass die Absolutwer‐
te  von  ݌ுమை mit  steigender  Temperatur  ܶ	und mit  steigendem  Gesamtdruck  ݌௧௢௧  zunehmen. 
Durch Umrechnung von ݌ுమை in ݔ஺௟ே (Stoffmengenanteil von ܣ݈ܰ) über 










Abb.  40:  Konturplot  von  ݌ுమை ൌ ݂ሺ݌௧௢௧, ܶሻ für  die 
Reaktion	 ܣ݈ଶܱଷ ൅ 2ܰܪଷሺ݃ሻ → 2ܣ݈ܰ ൅ 3ܪଶܱሺ݃ሻ;  die 
Konturlinien  entsprechen  Isobaren ݌ுమை; die dazu‐
gehörigen Drücke sind in bar angegeben; 
Abb.  41:  Konturplot  von  ݔ஺௟ே ൌ ݂ሺ݌௧௢௧, ܶሻ  für  die 
Reaktion ܣ݈ଶܱଷ ൅ 2ܰܪଷሺ݃ሻ → 2ܣ݈ܰ ൅ 3ܪଶܱሺ݃ሻ;  die 
Konturlinien  einsprechen  konstanten  Stoffmen‐
genanteilen ݔ஺௟ே  
Die diametralen Verläufe von ݌ுమை ൌ ݂ሺ݌௧௢௧ሻ und ݔ஺௟ே ൌ ݂ሺ݌௧௢௧ሻ  sind  in dem negativen Anstieg 




  Abb. 42: ݌ுమை ݌௧௢௧⁄ ൌ ݂ሺ݌௧௢௧ሻ bei ܶ ൌ 1600, 1800, 2000 °ܥ	für die 






























genaue  Parameterabstimmung  für  die  Temperatur,  den  Gesamtdruck  sowie  die  ܰܪଷ‐
Flussmenge werden erst zukünftige Messungen  in einer schon konzipierten Mikrowellensinter‐
anlage  liefern können. Die Nutzbarkeit einer Mikrowellenerhitzung und  ‐sinterung von ܣ݈ܰ  ist 
mehrfach publiziert [238‐240]. Zusätzliches Potential bietet die Mikrowellenanregung der pola‐
ren ܰܪଷሺ݃ሻ‐Moleküle mit Bildung von Amiden	ܰܪ2െ1ሺ݃ሻ und Imiden	ܰܪଵି ଶሺ݃ሻ [241, 242], welche 










  ∆ܩ௢ ൌ ∆ܪ௢ െ ܶ∆ܵ௢	 (30) 
für die Reaktion  
  ܥ ൅ 1 2ൗ ܱଶሺ݃ሻ → ܥܱሺ݃ሻ	 (31) 
niedrigere Werte als für die Reaktion 






pie  (∆ܵ௢) mit  ansteigender  Temperatur.  Dies  ist  die  Ursache  für  den  negativen  Anstieg  von 
∆ܩ௢ ൌ ݂ሺܶሻ und die Wirksamkeit von Kohlenstoff als starkes Reduktionsmittel. In Abb. 43 rechts 
sind die Gibbsschen Energien der Reaktion (31) sowie der Reaktionen 
  2 3ൗ ܣ݈ ൅ 1 2ൗ ܱଶ ↔ 1 3ൗ ܣ݈ଶܱଷ	 (33) 
  2 5ൗ ܶܽ ൅ 1 2ൗ ܱଶ ↔ 1 5ൗ ܶܽଶܱହ	 (34) 
  ܣ݈ ൅ 1 2ൗ ଶܰ ↔ ܣ݈ܰ	 (35) 
  ܶܽ ൅ 1 2ൗ ଶܰ ↔ ܶܽܰ	 (36) 
  4 3ൗ ܣ݈ ൅ ܥ ↔ 1 3ൗ ܣ݈ସܥଷ	 (37) 
  ܶܽ ൅ ܥ ↔ ܶܽܥ	 (38) 













reduziert werden. Deren Darstellung  in Abb. 43  ist nur  zur Verdeutlichung der  geringeren  Stabilitäten 
gegenüber den Oxiden erfolgt. 



























unter  Bildung  von  ܥܱሺ݃ሻ  zu  ܣ݈ሺ݈ሻ  spontan  reduziert  werden  kann,  da  ab  ܶ ൐ 2000	°ܥ		
∆ܩଵ/య	஺௟మைయ ൐ ∆ܩ஼ை  ist. Die sehr hohe Stabilität von ܣ݈ଶܱଷ wird  im Vergleich mit den Gibbsschen 
Energien der anderen dargestellten Verbindungen deutlich.  
Die unterschiedlichen Temperaturwerte für die spontan ablaufende karbothermische Reduktion 




Minimierung der Gibbsschen Energie in Abhängigkeit der Temperatur (1850 ൏ ܶ ൏ 2300	°ܥ) und 
des  ଶܰሺ݃ሻ‐Drucks  (0,01 ൏ ݌ ൏ 1000	ܾ݉ܽݎ)  berechnet.  Die  Inputspezies  sind:  1	݉݋݈	ܣ݈ଶܱଷ,	










gesetzt  worden.  Bei  ܣ݈ ൒ 0,1	 ist  die  Darstellung  von  ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ ൅ ܥܱሺ݃ሻ  beige  hinterlegt.  Auf 



















ohne  Kohlenstoffzugabe  (Referenzprobe).  Die mittels  Trägergasheißextraktionsmethode  bzw. 






Abb.  45:  Analyseergebnisse  der  Temperexperimente  unter  Ausnutzung  der 
karbothermischen Reduktion; Proben: ܣ݈ܰ‐Pulver ohne Kohlenstoff  (Referenz), 

















































Kapitel 4.2  (0,076	݉ܽ‐%)  ist  in der  längeren  Sinterdauer und der  kürzeren  Lagerzeit des Aus‐
gangsmaterials im Falle der Probe aus Kapitel 4.2 begründet.  
Fehlerquellen  in der Sauerstoffanalytik sind aufgrund der starken Reoxidation  in  feuchter Luft 
nicht auszuschließen. Zwischen der Abfüllung der Probe  in evakuierte und  zugeschweißte PE‐






  Abb. 46: HF‐Reaktor (10 ݇ܪܼ) mit Glovebox‐Upgrade   
Die  in dieser Arbeit vorgestellten Züchtungsexperimente  (siehe Kapitel 6) wurden anfangs mit 
konventionell gesintertem ܣ݈ܰ‐Quellmaterial durchgeführt. Nach erfolgreicher Entwicklung der 






In den  letzten  zwei  Jahrzehnten wurde mit unterschiedlichen Ansätzen versucht, den Wachs‐
tumsprozess der ܣ݈ܰ‐Gasphasenzüchtung numerisch zu beschreiben. 1992 publizierte Dryburgh 
[243] ein auf Gleichgewichtsrechnungen und vereinfachten kinetischen Annahmen basierendes 
Modell  zur Abschätzung  der maximalen Wachstumsrate, welches  eine  stöchiometrische Gas‐




Karpov  et  al.  [244]  stellte  1999  zwei  verschiedene Wachstumsmechanismen  vor:  Ein Modell 
betrachtet den diffusiven Gastransport, das andere zeigt die stöchiometrische Sublimation von 
ܣ݈ܰ → ܣ݈ሺ݃ሻ ൅ ଶܰሺ݃ሻ und deren Rückreaktion (Abscheidung) unter Berücksichtigung der kineti‐
schen  Einflüsse  durch  Einführung  des  temperaturabhängigen  Stickingkoeffizienten  für  ଶܰሺ݃ሻ. 
Auf dieser Grundlage stellte Segal et al. [245] aus der gleichen Arbeitsgruppe ein detaillierteres 
Modell vor, welches diffusionslimitiertes Wachstum bei hohen Drücken (≅ 1013	ܾ݉ܽݎ) und die 
Drift der Gasspezies im Vakuum (≅ 5 ∗ 10ିସ	ܾ݉ܽݎ) beschreibt. Eine weitere Veröffentlichung aus 
dieser Arbeitsgruppe [246] beschreibt in einem 2D‐Modell die Abhängigkeiten von Wachstums‐
temperatur,  Stickstoffumgebungsdruck  und  Temperaturgradient  auf  die Wachstumsrate  und 
zeigt sehr schmale Prozessfenster für die Züchtung von ܣ݈ܰ.	Das kommerzielle Tool VirtualReac‐





terteilten den Wachstumsraum  in die drei Teile Quelle, Gasraum und  Substrat, um die  Stoff‐

















sen  zu  einem  diffusionslimitierten  Prozess  mit  steigendem  Druck  (Übergangsbereich: 







senspezies  ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ	 und	 ܣ݈ܱሺ݃ሻ	 konnte  gezeigt  werden,  dass  eine  merkliche  Zunahme  der 
Wachstumsrate nur bei Temperaturen ൏ 2000	ܭ und  sauerstoffhaltiger Molfraktionen ൐ 10െ3 
zu erwarten ist. 
Gao et al. [250] entwickelte ein 2D‐Wachstumsmodell, welches Kompressibilität, Auftrieb, Ste‐
fan‐Fluss, Kopplung  zwischen den  ଶܰሺ݃ሻ‐	und ܣ݈ሺ݃ሻ‐Flüssen  sowie die Oberflächenkinetik be‐
rücksichtigt. Die Partialdruckverteilungen von  ଶܰሺ݃ሻ	und ܣ݈ሺ݃ሻ und Wachstumsratenverteilun‐









Numerische  Berechnungen  des  thermischen  Feldes  und  des  resultierenden Massetransports 
wurden  für die verwendeten Züchtungsaufbauten mit dem kommerziellen Tool VirtualReactor 
VR‐PVT AlN  der  STR GmbH durchgeführt. Die Berechnungen begleiteten  alle  in dieser Arbeit 
vorgestellten  Varianten  der  ܣ݈ܰ‐Volumenkristallzüchtung:  die  Heteroepitaxie  auf  ܵ݅ܥ‐
Substraten  (Kapitel 6.2), die  spontane Nukleation  freistehender Kristalle  (Kapitel 6.3) und die 
Homoepitaxie  (Kapitel  6.4).  Die  an  die  spezifischen  Charakteristika  (Design  des  Setups,  Ver‐
suchsparameter) angepassten numerischen Rechnungen sind in die jeweiligen Kapitel integriert. 
In den folgenden Abschnitten werden die zugrundeliegenden physikalisch‐thermodynamischen 













fläche  berechnet.  Ein  quasi‐thermodynamisches Modell wird  zur  Beschreibung  des  Stoffaus‐
tauschs  zwischen  festen und  gasförmigen Phasen benutzt.  Eine  vollständige  theoretische Be‐
schreibung sowie der zugrunde liegende Code sind in http://downloads.str‐soft.com/ einsehbar.  
Die integrale Übersättigung ܵ௧௢௧ der Reaktion  







  ܭ௣ሺܶሻ ൌ ሺ݌஺௟଴ ሻଶ ∗ ݌ேమ଴ (40) 
beschrieben. ݌஺௟଴  und ݌ேమ଴ 	sind hierbei die  jeweiligen Gleichgewichtspartialdrücke und ܭ௣ሺܶሻ die 
Gleichgewichtskonstante der Reaktion. ܭ௣ሺܶሻ ist eine Funktion der Temperatur und des Umge‐
bungsdruckes ݌ௌ௬௦௧௘௠. Gleichung (40) kann auch als  
  0 ൌ ሺ݌஺௟
଴ ሻଶ ∗ ݌ேమ଴
ܭ௣ሺܶሻ െ 1 (41) 
geschrieben werden.  Jede  Abweichung  vom  Gleichgewicht  hat  eine  Übersättigung  (ܵ௧௢௧ ൐ 0) 
oder Untersättigung (ܵ௧௢௧ ൏ 0) zur Folge. ܵ௧௢௧ ergibt sich zu  
  ܵ௧௢௧ ൌ ሺ݌஺௟ሻ
ଶ ∗ ݌ேమ
ܭ௣ሺܶሻ െ 1 ൌ
ሺ݌஺௟ሻଶ ∗ ݌ேమ
ሺ݌஺௟଴ ሻଶ ∗ ݌ேమ଴
െ 1 ൌ ൫݌ௌ௬௦௧௘௠ െ ݌ேమ൯
ଶ ∗ ݌ேమ







mit ݅ ൌ ܣ݈, ܰ2 kann die integrale Übersättigung auch als  
  ܵ௧௢௧ ൌ ሺ ஺ܵ௟ ൅ 1ሻଶ൫ܵேమ ൅ 1൯ െ 1 (44) 
geschrieben werden. Die molaren Flüsse sind definiert als   
  ܬ௜ ൌ ߙ௜ߚ௜ሺ݌௜ െ ݌௜଴ሻ	 (45) 
ߙ௜  ist der Stickingkoeffizient und beschreibt die Wahrscheinlichkeit  für die Adsorption an der 
Wachstumsoberfläche  der  Atome  der  Spezies  ݅.  Bei  Temperaturen  von  2000 െ 2200	°ܥ  ist 
ߙ஺௟ ൌ 1 und ߙேమ ൌ 10ିଷ െ 10ି଻ [107, 252, 253]. ߚ௜ ist der modifizierte Hertz‐Knudsen‐Faktor mit 
ߚ௜~ܯ௜ି଴,ହ [254]	(ܯ௜‐	Molare Masse der Spezies ݅).  
Entsprechend des stöchiometrischen Einbaus von ܣ݈ und ܰ	ist  










≡ ஺ܵ௟ ∗ ߢ (47) 
Der Proportionalitätsfaktor ߢ  ist eine  temperaturabhängige Größe, da  sowohl ߙேమ als auch ݌௜଴ 
temperaturabhängig sind. Aufgrund von ߙேమ ≪ 1  ist ߢ ≫ 1. Daraus  folgt ܵேమ ≫ ஺ܵ௟ und  ஺ܵ௟ ≪ 1.	
Aus den Gleichungen (44) und (47) kann 











im  Tiegel  zur Verfügung. Die numerische  Simulation mit VirtualReactor  liefert  ein  sehr  gutes 
Werkzeug, diese beim Experiment zugänglichen Daten mit den  im Wachstumsraum herrschen‐




des  Setups  sind  die  Abnahme  des  thermischen  Isolationsvermögens  des  CBCF‐Filzes  und  die 
Verringerung der Suszeptorwandstärke. Beide Degradationseffekte sind Folge der aus dem Tie‐
gel entweichenden aggressiven ܣ݈‐Spezies und wurden  in Berechnungen des  thermischen Fel‐
des  berücksichtigt. Die  Suszeptorwandstärke wurde  für  die Vergleichsrechnungen  des  degra‐
dierten  Setups  halbiert  (݀ௗ௘௚ ൌ 1 2ൗ ∗ ݀௡௘௨ ൌ 5	݉݉). Grundlage  für  die  Anpassung  der  thermi‐
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tion berücksichtigt wurde (ߣௗ௘௚ ൌ 2 ∗ ߣ௡௘௨ ൌ 2,6	ܹ/݉ܭ). Der CBCF‐Zylinder und die untere CBCF‐
Scheibe zeigten eine Massezunahme von maximal 15%. Die thermische Leitfähigkeit wurde hier 
mit ߣௗ௘௚ ൌ 1,5 ∗ ߣ௡௘௨	veranschlagt. 
Da diese Parameteränderungen nur Abschätzungen von Extremwerten und keine klaren Mess‐
werte sind, zeigt die numerische Rechnung nur Tendenzen auf und spiegelt den experimentellen 























Pyrometertemperaturen von  ௉ܶ௬௥௢ି௢௕௘௡ ൌ 2125	°ܥ benötigt. 
Da der Einfluss der Setup‐Degradation auf das Temperaturfeld durch die numerische Simulation 











den  ܣ݈ܰ‐Kristallwachstumsfortschritt  bei  zunehmender  Wachstumszeit.  Die  Berechnungen 







































Standardsetup bei 12,5 kW
obere Pyrometertemperatur T = 2125°C
degradiertes Setup bei 12,5 kW
obere Pyrometertemperatur T = 2080°C
degradiertes Setup bei 17,1 kW
obere Pyrometertemperatur T = 2125°C
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Keimtemperatur von ܶ ൌ 2000	°ܥ und einem Stickstoffumgebungsdruck von  ݌ ൌ 600	ܾ݉ܽݎ in einem 
Standardsetup 
Mit fortschreitender Wachstumszeit sinken sowohl die Übersättigungsbeträge als auch die radi‐
alen Übersättigungsunterschiede  an  der  Phasengrenze  stetig. Nach  einer Wachstumszeit  von 
40	݄	beträgt	die Übersättigung an der Phasengrenze in der Mitte des Kristalls nur noch ܵ ≅ 0,11. 
Aufgrund  der  sinkenden  Übersättigung mit  steigender Wachstumszeit  fällt  auch  die Wachs‐

























den  Experimenten  wurde  eine  Schwellleistungszunahme  von  ݀ܲ/݀ݐ ൐ 35	ܹ/݄  festgelegt,  ab 




















Weg,  reproduzierbar  Volumenkristalle  mehrerer  Millimeter  Länge  mit  gleichbleibend  hoher 
Perfektion und stetiger Durchmesservergrößerung zu erhalten. Da ܣ݈ܰ‐Keime der geforderten 
Qualität  kommerziell nicht  erhältlich  sind,  können ܣ݈ܰ‐Templates  auf  ܵ݅ܥ‐Substraten  (Kapitel 




4ܪ‐	und	 6ܪ‐ܵ݅ܥ‐Substraten deren Verfügbarkeit  (mit	Ø൒ 4"). Demgegenüber  stehen wesentli‐
che Nachteile, wie 
(i) vergleichsweise geringe Wachstumstemperaturen  ௌܶ௨௕௦௧௥௔௧ ൏ 1900°ܥ und damit gerin‐
ge Wachstumsraten aufgrund abnehmender ܵ݅ܥ‐Stabilität mit steigender Temperatur, 




(ܽ஺௟ே ൌ 3,112	Å  [17], ܽସுିௌ௜஼ ൌ 3,073	Å, ܽ଺ுିௌ௜஼ ൌ 3,081	Å  [256]) und die  schon  im ܵ݅ܥ 
vorhandenen Defekte. 





Abb.  50:  thermische  Ausdehnungskoeffizienten  von  ܣ݈ܰ und  6ܪ‐ܵ݅ܥ  [61]; 
a) entlang der a‐Achse; b) entlang der c‐Achse  
Während  die  Verunreinigungskonzentrationen  in  den  folgenden  homoepitaktischen  Wachs‐

































































113] untersuchte den Habitus  in Abhängigkeit der  Temperatur bis  2250	°ܥ bei  sehr  geringen 
Übersättigungen  (mit Temperaturgradienten von ܶ ≅ 3	ܭ/ܿ݉)  in Wolframtiegeln. Mit Zunah‐
me  der  Züchtungstemperatur  änderte  sich  der  Kristallhabitus  von  prismatischen Nadeln  (bei 
2050	°ܥ)  hin  zu  isometrischen  Abmessungen  (bei  2200‐2250	°ܥ) mit  begrenzenden  prismati‐
schen  ሼ101ത0ሽ‐Facetten,  ሼ0001ሽ‐Basalfacetten und pyramidalen  ሼ101ത݊ሽ‐Facetten  (Abb. 51). Auf‐
fällig  sind die Größen‐ und Qualitätsunterschiede  zwischen der ܣ݈‐polaren und der ܰ‐polaren 







Ätzversuche  an  diesen  freistehend  gewachsenen  Kristallen  zeigten  Ätzgrubendichten  von 
ܧܲܦ ൎ 3 ∗ 10ଷ െ 3 ∗ 10ହ	ܿ݉ିଶ ohne Kleinwinkelkorngrenzen  [14] und damit eine strukturell hö‐
here Perfektion als heteroepitaktisch auf ܵ݅ܥ gewachsene ܣ݈ܰ‐Templates. 
Da die ܰ‐polare  ሺ0001തሻ‐Facette am größten ausgebildet  ist, erscheint die  ሾ0001തሿ‐Richtung  als 
geeignete Wachstumsrichtung  für  ein  homoepitaktisches Wachstum mit  stetiger  Durchmes‐




ren  von  2150	°ܥ  und  erhöhten  Übersättigungen  (∆ܶ ≅ 10	ܭ/ܿ݉),  dass  die	ܰ‐polare  ሺ0001തሻ‐
Facette unter diesen Bedingungen stabilisiert werden kann. Sie besitzt eine spiegelnde Oberflä‐
che und  ist  im Stufenfluss mit nur einem Wachstumszentrum gewachsen und bietet daher op‐
timale Wachstumsbedingungen  für  Kristalle  hoher  struktureller  Perfektion.  Züchtungsexperi‐
mente  unter  identischen  Wachstumsbedingungen  auf  ܣ݈‐polaren  Keimen  zeigten  hingegen 
mehrere konkurrierende Wachstumszentren, was auf eine für diese Orientierung zu hohe Über‐
sättigung  schließen  lässt und eine geringere  strukturelle Perfektion  zur Folge hat. Die Wachs‐
tumsraten werden mit ܴ஺௟ି௣௢௟௔௥ ൌ 250	µ݉/݄ und ܴேି௣௢௟௔௥ ൌ 200	µ݉/݄ angegeben. Eine Stabili‐
sierung der ሺ0001ሻ‐Facette kann durch Verringerung der Übersättigungen erfolgen, würde aber 
Wachstumsraten ܴ ൑ 100	µ݉/݄ bewirken. Es konnte  in weiteren Publikationen dieser Züchter‐
gruppe gezeigt werden, dass die strukturelle Qualität des ܣ݈ܰ‐Keims  (ܧܲܦ ൑ 10ସ	ܿ݉ିଶ) bei ܰ‐
polarem  Volumenkristallwachstum  mit  moderater  Durchmesseraufweitung  aufrechterhalten 
werden kann [115, 118, 119]. Der Habitus wird von gut ausgebildeten ሼ101ത0ሽ‐Facetten und der 
ሺ0001തሻ‐Facette begrenzt. 
Bickermann  et  al.  [148]  zeigte  homoepitaktisch  gewachsene  ܣ݈‐polare  ܣ݈ܰ‐Volumenkristalle, 
welche mit ܴ ൎ 100	µ݉/݄ gezüchtet wurden. Der Kristallhabitus  ist durch prismatische ሼ101ത0ሽ‐














bei  der  Züchtung  auf  großen  ܵ݅ܥ	 /	ܣ݈ܰ‐Templates, welche  immer ܣ݈‐polar wachsen,  kann  es 
sinnvoll sein, auf der	ܣ݈‐polaren „as‐grown“‐Oberfläche anzukeimen. 
In der vorliegenden Arbeit wurde vom Verfasser angestrebt, sowohl bei der spontanen Kristalli‐
sation  freistehender  Kristalle  als  auch  bei  dem  homoepitaktischem Wachstum,  die ܰ‐polare 







genügen  (siehe  Kapitel  6.2.2).  Bei  einer  Wachstumsatmosphäre  hochreinen  Stickstoffs 
(99,999	%) und einem Druck von 600 െ 900	ܾ݉ܽݎ wurden Züchtungsversuche bei Substrattem‐
peraturen zwischen 1800	°ܥ und 1900	°ܥ durchgeführt. Die Versuchszeiten variierten zwischen 
48 െ 96	݄.  Zur  Analyse  der  Anwachsstadien  in  Abhängigkeit  der  Versuchsparameter  wurden 


















die  sowohl  ௌܶ௨௕௦௧௥௔௧ ൏ 1900	°ܥ als auch  ஺ܶ௟ேೂೠ೐೗೗೐ ൐ 2000	°ܥ gewährleistet. Auf diese Weise be‐
steht  die  Chance,  dass  das  ܵ݅ܥ‐Substrat  vor  der  vollständigen  Zersetzung  überwachsen wird. 
Abb. 52 zeigt das berechnete Temperaturfeld sowie die axiale Temperaturdifferenz im Tiegel für 




Wie  in  Abb.  53  gezeigt,  ist  trotz  der  sehr  hohen  axialen  Temperaturdifferenz  im  Tiegel  von 









reich  ௌܶ௨௕௦௧௥௔௧	‐	 ஺ܶ௟ேೂೠ೐೗೗೐  betrachtet. Berücksichtigt wird dabei auch die Restverunreinigung des 
ܣ݈ܰ‐Quellpulvers,  welches  zu  Beginn  des  Prozesses  ൎ 300	݌݌݉  Sauerstoff,  hauptsächlich  als 
ܣ݈ଶܱଷ gebunden, enthält. Die berechneten Aktivitäten des  Systems ܣ݈ܰ	 ‐	 ܵ݅ܥ	 ‐	 ଶܰ	 ‐	 ܣ݈ଶܱଷ bei 
600	ܾ݉ܽݎ Stickstoffumgebungsdruck sind in Abb. 54 logarithmisch über der Temperatur darge‐
stellt. Bei  ஺ܶ௟ேೂೠ೐೗೗೐ష೘ೌೣ ൎ 2030	°ܥ  ist die Aktivität von ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ) sehr hoch  (ܽ஺௟మைሺ௚ሻ ൎ 2,5 ∗ 10ିଷ) 
und erreicht die Größenordnung  von ܣ݈ሺ݃ሻ  (ܽ஺௟ሺ௚ሻ ൎ 8 ∗ 10ିଷ). Die Reaktionsgleichung  zur Bil‐
dung von ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ ist gegeben durch (50). 
 ܣ݈ଶܱଷ ൅ 4ܣ݈ܰ → 3ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ ൅ 2 ଶܰሺ݃ሻ	 (50) 
Im Folgenden wird das in der ܣ݈ܰ‐Quelle entstandene ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ durch Diffusion (und möglicher‐
weise Konvektion) zum kälteren ܵ݅ܥ‐Substrat befördert. Am Substrat ist ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ	weniger stabil 






spezies: 3	݉݋݈	 ଶܰ, 1	݉݋݈ ܣ݈ܰ, 1 ݉݋݈ ܵ݅ܥ, 10ିଷ ݉݋݈ ܣ݈ଶܱଷ 
Ein Hauptreaktionsweg ist in den Reaktionsgleichungen (51)‐(52) beschrieben. In einer ersten 
Reaktion bilden sich ܱܵ݅ଶ, ܣ݈ܰ und ܥܱሺ݃ሻ. Das ܱܵ݅ଶ reagiert unter weiterer Zersetzung des ܵ݅ܥ zu 
dem volatilen ܱܵ݅ሺ݃ሻ.  
  ܵ݅ܥ ൅ ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ ൅ 3 ଶܰሺ݃ሻ → ܱܵ݅ଶ ൅ 6ܣ݈ܰ ൅ ܥܱሺ݃ሻ 		∆ܩ ൌ െ422݇ܬ @ 1850°ܥሿ	 (51) 
  2ܱܵ݅ଶ ൅ ܵ݅ܥ → 3ܱܵ݅ሺ݃ሻ ൅ ܥܱሺ݃ሻሾ∆ܩ ൌ െ15݇ܬ @ 1850°ܥሿ  (52) 
ܵ݅ଷ ସܰ, ܣ݈ଶܱଷ	und ܣ݈ଶܥܱ sind weitere mögliche Fremdphasen, die durch die Reaktion von ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ	
mit	ܵ݅ܥ unter Züchtungsbedingungen entstehen können, wie die Reaktionen (53) ‐ (56) zeigen. 
  3ܵ݅ܥ ൅ 3ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ ൅ 5 ଶܰሺ݃ሻ → ܵ݅ଷ ସܰ ൅ 6ܣ݈ܰ ൅ 3ܥܱሺ݃ሻ		ሾ∆ܩ ൌ െ394݇ܬ @ 1850°ܥሿ (53) 
  3ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ ൅ 2 ଶܰሺ݃ሻ → ܣ݈ଶܱଷ ൅ 4ܣ݈ܰ   ሾ∆ܩ ൌ െ113݇ܬ @ 1850°ܥሿ  (54) 
  3ܵ݅ܥ ൅ 3ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ ൅ 2 ଶܰሺ݃ሻ → 3ܣ݈ଶܥܱ ൅ ܵ݅ଷ ସܰ		ሾ∆ܩ ൌ െ32݇ܬ @ 1850°ܥሿ	 (55) 
  ܵ݅ܥ ൅ ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ ൅ ܥܱሺ݃ሻ → 2ܣ݈ଶܥܱ ൅ ܱܵ݅ሺ݃ሻ		ሾ∆ܩ ൌ െ105݇ܬ @ 1850°ܥሿ	 (56) 
Der dargestellte sauerstoffbasierte Ätzprozess des ܵ݅ܥ‐Substrates  ist abhängig von der Wachs‐
tumszeit. Entsprechend dem  relativ geringen Anfangssauerstoffgehalt von ൎ 300	݌݌݉ und der 
hohen Aktivität  von ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ  führen die dargestellten Reaktionen  (51)‐(56)  zu einer  schnellen 











im  Folgenden  auf  eine  strikte Unterscheidung  von  4ܪ‐  und  6ܪ‐ܵ݅ܥ  verzichtet. Des Weiteren 
hatte der Fehlorientierungswinkel  im untersuchten Parameterbereich  (Verkippung der  〈0001〉‐
Substratnormale lag zwischen 4	– 	8°	in 〈112ത0〉‐Richtung) keine relevanten Eigenschaftsänderun‐
gen  zur  Folge,  so  dass  im  Rahmen  dieser  Arbeit  keine  systematischen  Untersuchungen  des 
Wachstums in Abhängigkeit des Fehlorientierungswinkels durchgeführt wurden. 









Entsprechend  dem  radialen  Temperaturgradienten  über  den  halbkreisförmigen  („dual  seed“) 










a-c) Ankeimstadien auf ܥ-polarem ܵ݅ܥ mit zunehmendem Wachstumsfortschritt ; d‐f) Ankeimstadien 
auf ܵ݅-polarem ܵ݅ܥ mit zunehmendem Wachstumsfortschritt 
Das ܥ‐polare Substrat  (Abb. 55a‐c)  zeigt Oberflächenstufen, die aus geradlinigen, entlang der 
〈112ത0〉	 Richtungen  ausgerichteten,  Segmenten  bestehen.  Die  Höhe  ݄  der  Makrostufen  ist 
ൎ 150	݊݉, die Terrassenweite ݓ  liegt bei 1 െ 2	µ݉. Erste kristallografisch geformte ܣ݈ܰ‐Inseln 
nukleieren entlang der  〈112ത0〉‐Makrostufen epitaktisch. Mit  fortschreitendem Wachstum koa‐
leszieren  die  einzelnen ܣ݈ܰ‐Inseln  zu  einer  geschlossenen  Schicht. Die Ätzgrubendichte  einer 






auch  die  Terrassenweite  ݓ  sind  weitaus  größer  als  bei  dem  ܥ‐polaren  ܵ݅ܥ  (݄ ൌ 2,5 െ 5	µ݉, 
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ݓ ൌ 10 െ 50	µ݉,  Abb.  55d).  Im  nächsten Wachstumsstadium  sind  die Makrostufen  teilweise 
bedeckt mit sechszählig  facettierten ܵ݅ܥ‐Pyramiden. Dabei entspricht die Höhe der Pyramiden 
der nächstgelegenen höheren Makrostufe. Auf der Spitze jeder ܵ݅ܥ‐Pyramide befindet sich eine 
hexagonale ܣ݈ܰ‐Insel  (Abb.  55e).  Im  folgenden  Schritt wachsen  die ܣ݈ܰ‐Inseln  auf  den  ܵ݅ܥ  ‐
Pyramiden  lateral  aus und  koaleszieren  (Abb. 55f). Die Ätzgrubendichte dieser ܣ݈ܰ‐Schichten 





Zusätzlich  zu  den  Studien  der  Oberflächenmorphologie  mittels  REM  sind  HRTEM‐

















Abb. 59: Elementspezifisches EDX‐Map von ܣ݈ܰ auf ܥ‐polarem ܵ݅ܥ (Kurzeitwachstumsversuch) 
Beim ܵ݅‐polaren Wachstum hingegen konnten zusätzlich zu ܵ݅ܥ und ܣ݈ܰ die Fremdphasen ܵ݅ଷ ସܰ, 
ܣ݈ଶܱଷ und ܱܵ݅ଶ eindeutig  identifiziert werden  (Abb. 60). Zusätzliche EDX‐Maps, bei denen die 




































obachten,  die  Ätzung  des  ܵ݅ܥ  und  das  ܣ݈ܰ‐Inselwachstum.  Die  anisotrope  Ätzung  mittels 
ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ  ist Ausdruck unterschiedlichen kinetischen Verhaltens und  führt  zu unterschiedlichen 
Zersetzungsbildern  auf  den  beiden  Substratpolaritäten.  Daraus  resultieren  unterschiedliche 
Wachstumsmodi, die bei der Modellbildung im Folgenden getrennt betrachtet werden. 
Wachstum von ܣ݈ܰ auf ܥ‐polarem ܵ݅ܥ  












Abb.  63: Anwachsmodell  für  das Wachstum auf ܥ‐polarem  ܵ݅ܥ;  a)  ܵ݅ܥ‐Makrostufen mit  ersten pseu‐
domorph  aufgewachsenen  3D‐	ܣ݈ܰ‐Inseln;  b)  Auswachsen  der  ܣ݈ܰ‐Inseln  und  plastische  Relaxation 
unter Bildung eines Fehlanpassungsversetzungsnetzwerks, c) koaleszierte ܣ݈ܰ‐Schicht mit geschlossener 
ܵ݅ܥ/ܣ݈ܰ‐Grenzfläche 





Die  beim  3D‐Wachstum  auftretenden  Scherspannungen  an  den  Kanten  der  3D‐
Inselbasalebenen resultieren in einem a‐Typ‐Versetzungsnetzwerk in der Grenzschicht, welches 
die  Fehlpassung  kompensiert,  ohne  dass  das  ܣ݈ܰ‐Volumen  an  der  Versetzungsbildung  teil‐
nimmt. Die typischerweise ausgeprägte ሺ0001ሻ‐Facette und die hohe Oberflächendiffusion för‐


















dation  schützen.  Zeitgleich  ist  die  ungeschützte  ܵ݅ܥ‐  Substratoberfläche  dem  ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ‐  Fluss 
ausgesetzt  und wird  oxidiert. Dies  führt  zur  Bildung weiterer,  tiefer  liegender  ܵ݅‐polarer  ܵ݅ܥ 
Makrostufen. Als Reaktionsprodukte der Ätzung des ܵ݅ܥ mit ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ entstehen die Fremdpha‐
sen ܱܵ݅ଶ, ܵ݅ଷ ସܰ, ܣ݈ଶܱଷ	und ܣ݈ଶܥܱ. 
Mit  zunehmender Wachstumszeit  verringert  sich  der  ܣ݈ଶܱሺ݃ሻ‐Fluss  im Wachstumsraum  und 
damit  die  Ätzrate  des  Substrates.  Die  resultierende  Oberflächenstruktur  ist  gekennzeichnet 
durch die  in Abb. 64a und Abb. 55e dargestellten 3D‐	ܣ݈ܰ‐Inseln mit darunter  liegenden ܵ݅ܥ‐
Pyramidenstümpfen.  Im  nächsten  Schritt  wachsen  die  ܣ݈ܰ‐Inseln  lateral  über  die  ܵ݅ܥ‐
Pyramidenstümpfen aus. Die Wachstumsspezies werden ähnlich wie bei  freistehenden Kristal‐





schreitendem  Wachstum  koaleszierenden  ܣ݈ܰ‐Inseln  bilden  eine  geschlossene  Schicht,  die 
durch  Kleinwinkelkorngrenzen  und  Versetzungen  an  den  Vereinigungsflächen  der  ܣ݈ܰ‐Inseln 
gekennzeichnet ist (Abb. 64c, Abb. 55f). Unter der ܣ݈ܰ‐Schicht verbleiben Hohlräume zwischen 
den ܵ݅ܥ‐Pyramidenstümpfen. 
Abb. 64: Anwachsmodell  für das Wachstum auf ܵ݅‐polarem ܵ݅ܥ; a) ܵ݅ܥ –Makrostufen mit ersten pseu‐
domorph aufgewachsenen 3D‐	ܣ݈ܰ‐Inseln, mit darunter befindlichen hexagonalen ܵ݅ܥ Pyramidenstümp‐
fen;  b) laterales Auswachsen der 	ܣ݈ܰ‐Inseln; c) Koaleszieren der  ܣ݈ܰ‐Inseln mit Versetzungsbildung  











In  Langzeitzüchtungsversuchen  (Versuchszeiten  zwischen  48 െ 96	݄)  sind  ܣ݈ܰ‐Einkristalle  auf 
beiden	ܵ݅ܥ‐Substratpolaritäten mit einem Durchmesser von 35	݉݉ und einer Dicke von bis zu 





mulation  (Abb.  52),  1850 േ 10	°ܥ  gewählt.  Entsprechend  den  in  6.2.3.2  vorgestellten  unter‐
schiedlichen  Anwachsmodellen  werden  die  ܥ‐und  ܵ݅‐polaren  Züchtungsergebnisse  getrennt 
betrachtet.  
Versetzungsdichte und kristalline Perfektion von ܣ݈ܰ auf ܥ‐polarem ܵ݅ܥ 
Die ܣ݈ܰ‐Oberfläche  auf ܥ‐polarem  ܵ݅ܥ  ist durch  ausgeprägte Makrostufen, d.  h. durch  „step 
bunching“ und eine definierte ሺ0001ሻ‐Facette gekennzeichnet  (Abb. 65a). Die Ätzgrubendichte 















den  stärksten  Peak  optimiert  wurden,  ergeben  Halbwertsbreiten  (FWHM)  von  ൎ 50	ܽݎܿݏ݁ܿ 
(Abb. 66b) und 70	ܽݎܿݏ݁ܿ in den ሺ0002ሻ‐ und ሺ112ത4ሻ‐ Reflektionen. 
Abb. 66: ሺ0002ሻ Rocking‐Kurven der auf ܥ‐polaren ܵ݅ܥ gewachsenen ܣ݈‐polaren ܣ݈ܰ as‐grown Oberflä‐
che, a) gemessen mit offenem Detektor über die gesamte Probenbreite von 35	݉݉; b) gemessen mit 
0,5	݉݉ Primärstrahlblende und 1	݉݉ Detektorblende 
Querschnitts‐HRTEM‐Aufnahmen  der  ܵ݅ܥ/ܣ݈ܰ‐Grenzschicht  zeigen  eine  geschlossene,  ebene 
Grenzfläche mit einem perfekten Versetzungsnetzwerk (Abb. 67). Über eine Länge von ൎ 10	µ݉ 












































Abb. 69:  ሺ0002ሻ Rocking‐Kurven der auf ܵ݅‐polaren ܵ݅ܥ gewachsenen und mechanisch polierten ܣ݈‐









Abb.  70:  Querschnitt‐HRTEM‐Aufnahmen  der  ܵ݅ܥ/ܣ݈ܰ‐Grenzfläche  unter  ሺ0002ሻ‐Braggbedingung 
(auf ܵ݅‐polaren ܵ݅ܥ gewachsen) 
Neben den in Kapitel 6.2.3.2 vorgestellten Ursachen der höheren Defektdichten für das Wachs‐
tum  auf  ܵ݅‐polarem  ܵ݅ܥ	 im  Ankeimstadium  –  die  größeren  Verkippungswinkel  zwischen  den 
lateral wachsenden ܣ݈ܰ‐Inseln und der höhere Fremdphasenanteil  ‐ kommt bei der Volumen‐
kristallzüchtung ein weiterer Faktor hinzu: An den anfänglich vorhandenen Hohlräumen an der 





















































geklärt. Einen Hinweis geben 1959  von G.  Long und  L. M.  Foster publizierte Untersuchungen 
[264], welche die Farbzentren auf geringe Anteile der ܣ݈ଶܥܱ‐Phase im ܣ݈ܰ zurückführen. 
Weitere Hinweise  für  eine  erhöhte  Kohlenstoffkontamination  im  blauen Bereich  des  Kristalls 
ergeben sich aus Kathodolumineszenzspektren (CL)  im Bereich des gelb‐blauen Farbübergangs. 
Eine Defektbande bei ൎ 340	݊݉, welche der ܣ݈‐Vakanz  zugeordnet wird  [265] und  im  gelben 




Wachstums  in  den  Kristall  eingebaut werden.  Elektrische Messungen  belegen,  dass  sich  das 














Abb.  72:  Störstellenmodell  in  Abhängigkeit  der  ܥ‐Konzentration; a)  Auftreten  der  ܣ݈‐










(i) Auf  der  durch  makroskopische  Terrassen  und  „step  bunches“  charakterisierten  ܥ‐
polaren  ܵ݅ܥ‐Oberfläche  nukleieren  ܣ݈ܰ‐Inseln  in  3D‐Strukturen.  Die  Grenzfläche  ist 
eben  und  geschlossen.  Ein  perfektes  Versetzungsnetzwerk  in  der Grenzschicht  bildet 
sich aus. Beim Wachstum auf ܵ݅‐polaren ܵ݅ܥ kommt es aufgrund der pyramidal struktu‐







































(ii) Die  Bildung  von  Fremdphasen  ist  abhängig  von  der  Substratpolarität.  Während  die 
Fremdphasen  ܱܵ݅ଶ,  ܵ݅ଷ ସܰ,  und  ܣ݈ଶܱଷ  beim  Anwachsen  auf  ܵ݅‐polaren  ܵ݅ܥ  detektiert 
werden konnten, wurden beim Wachstum auf ܥ‐polaren ܵ݅ܥ keine klar definierten kon‐
densierten Oxidphasen mit EDX nachgewiesen werden. Eine mögliche Erklärung  ist der 
Ablauf  der  vollständigen  Reaktionskette  (51)‐(56)  im  Falle  des  Wachstums  auf  ܵ݅‐
polaren  ܵ݅ܥ  und  der  dominierenden  Reaktionen  (51),  (52)  und  (56)  beim  ܥ‐polaren 
Wachstum. Die Ursache  dieser unterschiedlichen Reaktionswege  ist  bisher  nicht  voll‐
ständig verstanden.  
Die vermehrten Fremdphasen behindern beim Wachstum auf ܵ݅‐polarem ܵ݅ܥ das epi‐

































EPD (as‐grown) [ܿ݉ିଶ]  5 ∗ 10ସ െ 10଺ 5 ∗ 10଺ െ 10଻
FWHM [arcsec] 
(Einzelpeak) 
ሺ0002ሻ 45 െ 60 85	െ 110	









Unabhängig  von  der  Substratpolarität  zeigen  EDX‐,  und  CL‐Spektren  einen  hohen  Gehalt  an 
Fremdatomen  (ܵ݅,	ܥ	ܱ)  in den ܣ݈ܰ Volumenkristallen, was die strukturellen und optischen Ei‐
genschaften beeinträchtigt. Es konnte gezeigt werden, dass das Auftreten der Defektbande bei 










Der Züchtungsaufbau  ist gegenüber dem  in Kapitel 2.1 vorgestellten Setup  im Inneren des Tie‐
gels  modifiziert.  Wie  in  Abb.  73  veranschaulicht,  wurde  die  Menge  des  Quellmaterials  auf 
ൎ 30 െ 40	%  des  Tiegelvolumens  reduziert.  Zusätzlich wurde  eine  perforierte  Zwischenebene 
aus Wolframblech als Nukleationsmöglichkeit für freistehende ܣ݈ܰ‐Kristalle eingebaut.  
 
Abb.  73:  Schema:  Tiegel  zur  Züchtung  von  frei‐
stehenden ܣ݈ܰ–Kristallen  
In einer Wachstumsatmosphäre von 600	ܾ݉ܽݎ hochreinem Stickstoff  (99,999	%) wurden Züch‐
tungsversuche bei Temperaturen von  ௐܶ௔௖௛௦ ൌ 2080°ܥ	‐	2200	°ܥ durchgeführt. Zusätzlich zu den 














variablen  Prozessgrößen  die  Temperatur  ௐܶ௔௖௛௦  und  die  Temperaturdifferenz 
∆ܶ ൌ ஺ܶ௟ேିொ௨௘௟௟௘ିெ௔௫ െ ௐܶ௔௖௛௦. Beide haben maßgeblichen Einfluss auf den Grad der Übersätti‐
gung ܵ௧௢௧ an den vorgegebenen Nukleationszentren.  Für die verwendeten Setups wurden die 







differenz ∆ܶ ൌ ஺ܶ௟ேିொ௨௘௟௟௘ିெ௔௫ െ ௐܶ௔௖௛௦; (berechnet mit VirtualReactor)  
Für die gewählten Wachstumstemperaturen an der Nukleationsebene von 2080	°ܥ, 2150	°ܥ und 
2200	°ܥ sind in Abb. 75 die axialen Temperaturverläufe im Tiegel dargestellt, welche zu modera‐
ten  Übersättigungen  von  0,25 ൏ ܵ௧௢௧ ൏ 0,3  führen  und  die  spontane  Nukleation  von  ܣ݈ܰ‐
Kristallen mit geringer Nukleationsdichte begünstigen. Es wurden Temperaturdifferenzen  (zwi‐
schen maximaler	ܣ݈ܰ‐Quelltemperatur und Nukleationsebene) bei den einzelnen Wachstums‐

















   















Unabhängig  von  der  gewählten Wachstumstemperatur  und  vom  Tiegelmaterial wuchsen  alle 
freistehenden  ܣ݈ܰ‐Kristalle  von  der  Nukleationsebene  in  Richtung  Tiegeldeckel  ܰ‐polar.  Die 
Wahl der Wachstumstemperatur hat maßgeblichen Einfluss auf den entstehenden Kristallhabi‐
tus, da die Wachstumsraten der einzelnen  kristallographischen Richtungen nicht nur  absolut, 








Bei einer Wachstumstemperatur von ܶ ൌ 2080	°ܥ entstanden  facettierte prismatische Kristalle 
mit  hexagonaler Grundfläche mit  bis  zu  4	݉݉  Kantenlänge  und  einem  Aspektverhältnis  zwi‐
schen  den  〈0001〉  und  〈112ത0〉  Richtungen  im  Bereich  3 െ 6.  Die  Wachstumsrate  in  〈0001〉‐















































Kristallen (gewachsen bei ܶ ൌ 2080	°ܥ); a) ሺ0002ሻ‐Reflexion; b) ሺ101ത0ሻ‐Reflexion 
Wachstumstemperatur ܶ ൌ 2150	°ܥ 
Bei Wachstumstemperaturen  von ܶ ൌ 2150	°ܥ  änderte  sich der Habitus  hin  zu  dünnen plätt‐
chen‐förmigen Kristallen mit der größten  lateralen Ausdehnung  senkrecht den  ሼ0001ሽ‐Ebenen 
bis maximal 10 ∗ 12	݉݉². Die Dicke der Plättchen bewegte sich zwischen 0,5	 und 2,5	݉݉. Die 
Wachstumsrate in 〈0001〉‐Richtung betrug ܴ||〈଴଴଴ଵ〉 ൎ 250	µ݉/݄, senkrecht dazu variierte sie mit 
ܴ	〈଴଴଴ଵ〉 ൎ 30 െ 250µ݉/݄ stark, was die Plättchenform zur Folge hat. Neben der generell auftre‐



















Abb. 78: Bei ܶ ൌ 2150 °ܥ gewachsener freistehender ܣ݈ܰ‐Kristall 
Die Rockingkurven  in der ሺ0002ሻ‐ und der ሺ101ത0ሻ‐Reflexion  (gemessen an den as‐grown Ober‐
flächen  der  Plättchenebene  bei  offener  Detektorblende  über  die  gesamte  Probenlänge  von 
ൎ 10	݉݉)  zeigten  jeweils  einen  scharfen  Peak  mit  Halbwertsbreiten  von  ܨܹܪܯ	 ൌ 	12 െ
15	ܽݎܿݏ݁ܿ bzw. ܨܹܪܯ	 ൌ 	18 െ 24	ܽݎܿݏ݁ܿ	(Abb. 79. 
Abb. 79: Rocking‐Kurven gemessen an as‐grown Oberflächen von freistehenden ܣ݈ܰ‐Kristallen (gewach‐
sen bei ܶ ൌ 2150	°ܥ); a) ሺ0002ሻ‐Reflexion; b) ሺ101ത0ሻ‐Reflexion (offene Detektorblenden) 
Wachstumstemperatur ܶ ൌ 2200	°ܥ 
Es kamen neben ܶܽܥ‐Tiegeln auch ܹ‐Tiegel mit größerem Durchmesser zum Einsatz. Unabhän‐
gig  vom  Tiegelmaterial  führten  Wachstumstemperaturen  von  ܶ ൌ 2200	°ܥ  zu  ܣ݈ܰ‐Kristallen, 
deren Wachstumsraten mit ܴ ൎ 250	µ݉  in allen drei Raumrichtungen  in der gleichen Größen‐
ordnung  lagen, was einen  isometrischen Habitus zur Folge hat. Alle Kristalle wiesen grundsätz‐
lich eine ሺ0001തሻ‐Facette auf. Oftmals bildeten sich, analog zu den bei ܶ ൌ 2080	°ܥ gewachsenen 
Kristallen, auch die  sechs  ሼ101ത0ሽ‐Facetten aus  (Abb. 80a). Aufgrund der annähernd  isotropen 
Wachstumsraten ist die Ausdehnung der ሺ0001തሻ‐Ebene bei ܶ ൌ 2200	°ܥ gegenüber ܶ ൌ 2080	°ܥ 
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bare  ሼ101ത0ሽ‐Facetten mit  einem  näherungsweise  runden  Habitus  (Abb.  80b).  In  ܶܽܥ‐Tiegeln 
wurden Kristalle mit Abmessungen von 8 ∗ 8 ∗ 9	݉݉ gezüchtet, die größere ܹ‐Tiegelgeometrie 




An  Stellen, wo  der  Kristall  über  einer Öffnung  in  der Nukleationsebene wuchs,  bildeten  sich 
kleine  rhomboedrische  ሼ101ത݊ሽ‐Facetten aus, welche die ܣ݈‐polare Fläche des Kristalls begren‐
zen. ሺ0001ሻ‐Facetten bildeten sich nicht aus (Abb. 81).  
Abb. 81: Rückseite eines bei ܶ ൌ 2200 °ܥ freistehend gewachsenen ܣ݈ܰ‐Kristalls mit 
ausgebildeten rhomboetrischenሼ101ത݊ሽ‐Facetten 
Die Rockingkurven, gemessen an den as‐grown Oberflächen, zeigen unabhängig vom Tiegelma‐





Kristallen(gewachsen bei ܶ ൌ 2200	°ܥ); a) ሺ0002ሻ‐Reflexion; b) ሺ101ത0ሻ‐Reflexion 
Manche  Kristalle  zeigten  in  der  ሺ0002ሻ‐Reflexion  einen  zusätzlichen  Nebenpeak mit  Verkip‐
pungswinkeln  von  30 െ 80	ܽݎܿݏ݁ܿ  zum Hauptreflex, wie  in Abb.  83  zu  erkennen  ist. Über die 
gesamte ሼ0001ሽ‐Ebene von bis zu 12	݉݉ Kantenlänge wurden maximal zwei Peaks detektiert. 
Abb. 83: ሺ0002ሻ‐Rocking‐Kurve mit offener Detektorblende 






tiert,  um  Unterschiede  im  Einbauverhalten  in  verschiedenen  Wachstumsrichtungen  auszu‐
schließen. Die Messungen wurden an  jedem untersuchten Kristall auf einer gut ausgebildeten 
ሼ101ത0ሽ‐Facette an zwei etwa 4	݉݉		entfernten Punkten durchgeführt.  
Zusätzlich wurden  die  integralen  Verunreinigungswerte  von  Sauerstoff  und  Kohlenstoff  über 
Trägerheißgasextraktion  (TGHE)  respektive  Verbrennungsverfahren  ermittelt.  Bei  beiden  Ver‐




























onen  in  Abhängigkeit  des Wachstumsregimes. Während  die  Kohlenstoffkonzentrationen  nur 
geringe Unterschiede zwischen den Wachstumsregimen zeigen (ሾܥௌூெௌሿ ൌ 7,5 െ 9,8 ∗ 10ଵ଼	ܿ݉ିଷ,	





























Wachstumstemperatur ሾ°࡯ሿ 2080 2150 2200 
Maximale Größe 
ሾ࢓࢓²ሿ	
||ሼ૙૙૙૚ሽ	 4ݔ4  1,5ݔ12  12ݔ12 
	ሼ૙૙૙૚ሽ	 4ݔ12  12ݔ12  12ݔ14 
Facetten 
generell  ሼ101ത0ሽ ሺ0001തሻ ሺ0001തሻ
partiell  ሺ0001തሻ, ሼ11ത01ሽ,	ሼ11ത02ሽ ሼ101ത0ሽ ሼ101ത0ሽ
Rockingkurven 
FWHM [arcsec] 
ሺ૙૙૙૛ሻ	 12 െ 18 12 െ 15 14 െ 18
ሺ૚૙૚ഥ૙ሻ	 12 െ 18 18 െ 24 14 െ 18
O‐ Konzentration 
[૚૙૚ૢࢉ࢓െ૜] 
SIMS  3,3 െ 4,7  2,7 െ 3,9  1,2 െ 2,4 
TGHE  3,0 െ 3,4  2,9 െ 3,4  2,1 െ 2,5 
C‐ Konzentration 
[૚૙૚ૢࢉ࢓െ૜] 
SIMS  0,9  0,7 െ 0,8  0,8 െ 1 










Die  isometrischen ܣ݈ܰ‐Kristalle wurden standardmäßig mit einem Laue System  (GE  Inspection 













Zur  Charakterisierung  der  strukturellen  Oberflächenqualität  bei  den  verschiedenen  Bearbei‐











Die Halbwertsbreite  im Sägezustand  ist mit ܨܹܪܯሺ଴଴଴ଶሻ 	ൌ 	145	ܽݎܿݏ݁ܿ	mit Abstand am höchs‐
ten,	 die  chemisch  geätzte  und  die mechanisch  polierte Oberfläche  zeigen mit  ܨܹܪܯሺ଴଴଴ଶሻ 	ൌ
	58	ܽݎܿݏ݁ܿ	 und	 ܨܹܪܯሺ଴଴଴ଶሻ 	ൌ 49	ܽݎܿݏ݁ܿ	 auch	 noch  weitaus  höhere Werte  als  die  as‐grown‐
Oberflächen  (ܨܹܪܯሺ଴଴଴ଶሻ 	ൌ 	14 െ 18	ܽݎܿݏ݁ܿ, siehe	Kapitel 6.3.3.1). Die der mechanischen Poli‐
tur  folgenden  Oberflächenoptimierungsschritte,  das  Ar‐Ionenätzen  bzw.  das  Tempern  unter 







Beim  Tempern  raut  die  Oberfläche  der  ሼ0001ሽ‐Flächen  entsprechend  der  Bildung  der  unter 
Temperbedingungen stabilen Facetten ሺ0001തሻ und ሼ101ത݊ሽ auf, so dass die Ebenheit und dadurch 
evtl. auch die Planparallelität verloren geht. Diese Proben sind somit für optische Untersuchun‐
gen,  für  das  defektselektive  chemische  Ätzen  auf  der  ሺ0001ሻ‐Oberfläche  sowie  für  Röntgen‐









Transmissions‐/Absorptionsuntersuchungen  (UV‐VIS‐NIR‐Spektrometer  Lambda19,  PERKIN‐
ELMER)  zeigen  verschiedene  Absorptionsbanden  zwischen  600	݊݉  und  der  Bandkante  bei 
ൎ 210	݊݉	(Abb. 86b)  in beiden Bereichen. Der gelbe Kernbereich weist bei ൒ 300	݊݉ eine grö‐
ßere Absorption auf. Der nahezu farblose Randbereich zeigt bei ൎ 265	݊݉ eine starke Absorpti‐
onsbande, so dass im tiefen UV‐Bereich 210 ൏ ߣ ൏ 300	݊݉	die Transparenz des gelben Kernbe‐
reichs höher  ist. Dies  ist  in Übereinstimmung mit den von Bickermann et. al [148] publizierten 











(0002)FWHMgesägt = 145 arcsec
FWHM
chem. geätzt
 = 58 arcsec
FWHMmech.poliert = 49 arcsec
FWHMionengeätzt = 23 arcsec










Defektselektives  Ätzen  an  ܣ݈‐polaren  ሺ0001ሻ‐Wafern  (3	݉݅݊  in  eutektischer  ܭܱܪ/ܱܰܽܪ‐
Schmelze bei 350	°ܥ)  zeigt  eine heterogene Versetzungsverteilung mit weiten nahezu  verset‐
zungsfreien  Bereichen  (ܧܲܦ ൑ 100	ܿ݉ିଷ)  sowie  einzelnen  Versetzungsinseln  am  Probenrand 
(Abb. 87). Eine ähnlich  inhomogene Versetzungsverteilung wurde von Dalmau et al.  [118] bei 
homoepitaktisch gewachsenen ܣ݈ܰ‐Kristallen publiziert. Es sind drei Ätzgrubengrößen erkenn‐































sind  für  Sauerstoff  und  Silizium  ersichtlich,  die  Kohlenstoffkonzentration  ist mit  ሾܥሿ ൎ 5 െ 7 ∗
10ଵ଼	ܿ݉ିଷ  nahezu  konstant.  Im  gelben  Kernbereich  ist  die  Sauerstoffkonzentration  mit 
ሾܱ௄௘௥௡ሿ ൎ 3,5 ∗ 10ଵଽ	ܿ݉ିଷ annähernd eine Größenordnung höher als die Kohlenstoffkonzentrati‐
on,  während  die  Sauerstoffkonzentration  im  Randbereich  mit  ሾܱோ௔௡ௗሿ ൎ 5 െ 9 ∗ 10ଵ଼	ܿ݉ିଷ  in 
derselben Größenordnung wie der Kohlenstoffkonzentration  liegt. Die Siliziumkonzentrationen 
sind  in beiden Bereichen weitaus niedriger als die Sauerstoff‐ und Kohlenstoffkonzentrationen. 
Vergleichbar  zur Verteilung  des  Sauerstoffs wird  im  gelben  Kernbereich mehr  Silizium  als  im 




Aus  freistehend  gewachsenen  isometrischen ܣ݈ܰ‐Kristallen wurden  1	݉݉ dicke  ሼ101ത0ሽ‐Wafer 
geschnitten und mechanisch poliert. Die zonare Struktur, welche senkrecht zur Wachstumsrich‐


















anteile  beider  Bereiche  entlang  der Wachstumsrichtung. Mit  zunehmender Wachstumslänge 
vergrößert sich der gelbe Kernbereich. In der den Kristall in Wachstumsrichtung abschließenden 
ሺ0001തሻ‐Facette  ist der  farblose Randbereich vollständig verdrängt  (Abb. 90). Dieses Verhalten 
zeigen  alle  freistehend  gewachsenen  isometrischen ܣ݈ܰ‐Kristalle unabhängig  von der Wachs‐
tumszeit. 
Abb. 90: Durchlichtaufnahme eines 1 ݉݉ dicken ሼ101ത0ሽ‐Wafers 
6.3.4 Diskussion	
6.3.4.1 Wachstumsregime	und	Kristallhabitus	

















Kristalle (ܶ ൌ 2150°ܥ); c) isometrischen Kristalle (ܶ ൌ 2200°ܥ) 
Die Ursachen für die hohe strukturelle Perfektion aller gezüchteten freistehenden ܣ݈ܰ ‐Kristalle 
sind:  















zu  partiellen  Störungen  der  ሺ0001തሻ‐Facette  mit  zurückbleibenden  Teilen  der  Phasengrenze 
kommen  (Abb. 80a), welche den möglichen nutzbaren Kristalldurchmesser  für  folgenden Pro‐





Quellmaterial  zur Verfügung  steht, da ein großer Anteil  (ൎ 40	%) des Quellmaterials parasitär 
am Tiegeldeckel abgeschieden wird. Andererseits  ist bei der verwendeten Tiegelgeometrie ein 
freies Auswachsen wegen potenziellen Kontakts zur Tiegelwand bzw. zu benachbarten Kristallen 
nur  begrenzt möglich.  Hier  sind  die  in  größeren  Dimensionen  verfügbaren ܹ‐Tiegel  (Tiegel‐
durchmesser 100	݉݉ , Kristallabmessungen maximal 12 ∗ 12 ∗ 14	݉݉³) gegenüber den gesinter‐





in  einer  Zwischenebene  als  nadelförmige  Keime  platziert  werden.  Unter  Bedingungen,  ver‐
gleichbar zu dem Wachstumsregime  freistehender ܣ݈ܰ‐Kristalle bei ܶ ൌ 2200	°ܥ, können diese 
Nadeln dann zu isometrischen ܣ݈ܰ‐Kristallen aufgeweitet werden [224]. 
Die plättchenförmigen Kristalle mit der größten Ausdehnung senkrecht zu  ሼ0001ሽ und die  iso‐
























(i) Kernbereich:  gelb,  defektarm  (Ätzgrubendichte	൑ 100	ܿ݉െ3),  höhere  Transparenz 
im tiefen UV‐Bereich, höhere Silizium‐ und Sauerstoffkonzentrationen 
(ii) Randbereich:  nahezu  farblos,  einzelne  Versetzungsinseln mit  Ätzgrubendichten	ൎ
ten	ൎ 104 െ 105	ܿ݉െ3, niedrigere Transparenz  im tiefen UV‐Bereich, niedrigere Sili‐
zium‐ und Sauerstoffkonzentrationen 
Ursache  der  Zonierung  sind  zwei  gemeinsam  auftretende Wachstumsbereiche, welche  einen 






dene  flächendeckende  ሺ0001തሻ‐Facette  sind Grundlage  für  folgendes Wachstumsmodell:  In  ei‐
nem ersten Schritt bildet sich auf der Zwischenebene im Tiegel ein ሺ0001തሻ‐Nukleus, welcher im 
































stoffkonzentrationen  (ሾܥሿ ൎ 5 െ 7 ∗ 10ଵ଼	ܿ݉ିଷ). Der Hauptunterschied  in den beiden Bereichen 
ist die Sauerstoffkonzentration. Im Randbereich mit stark ausgeprägter Absorptionsbande  liegt 
die Sauerstoffkonzentration in der Größenordnung der Kohlenstoffkonzentration (ሾܥሿ ൎ ሾܱሿ). Im 
gelben  Kernbereich  ist mit  ሾܱሿ ൎ 3,5 ∗ 10ଵଽ	ܿ݉ିଷ ≫ ሾܥሿ  die Absorptionsbande  stark  verringert. 
Qualitativ vergleichbare Absorptionsmessungen in Abhängigkeit des ሾܥሿ ሾܱሿ	⁄ ‐Verhältnisses wur‐
den von Lu et al. [37] publiziert. 
Eine mögliche  Erklärung  ist,  dass  die  UV‐Absorption  durch  ܥ‐Defektkomplexe  hervorgerufen 












gewachsen bei ܶ ൌ 2200	°ܥ, haben die  größten nutzbaren Waferflächen  in den  interessanten 
Orientierungen 〈0001〉 und senkrecht dazu. Zwei nebeneinander vorliegende Wachstumsregio‐
nen,  gekennzeichnet durch die  ሾ0001തሿ‐Wachstumsrichtung  einerseits und die Wachstumsnor‐
malen auf den ሼ101ത0ሽ‐Facetten andererseits, führen zu einer zonaren Struktur.  
Aufgrund begrenzter Tiegelgrößen und nicht weiter  reduzierbarer Nukleationsdichten sind die 
Grenzen des  freistehenden Auswachsens bei Kristalldurchmessern von ൎ 12 െ 15	݉݉ erreicht. 
Wegen der hohen strukturellen Qualität sind präparierte Wafer aus  freistehend gewachsenen 
Kristallen  aber  optimal  geeignet  als  Keime  für  das  homoepitaktische  ܣ݈ܰ‐
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Volumenkristallwachstum.  Hinsichtlich  der  geringeren  Defektdichte  und  der  höheren  UV‐







der  ܣ݈ܰ‐Kristalle,  wurden  in  Kapitel  6.2  und  6.3  vorgestellt.  Der  Vorteil  der  großen  ܵ݅ܥ‐
Ausgangsdurchmesser bei der Template‐Präparation auf ܵ݅ܥ wird durch die hohe Rissanfällig‐
keit, Versetzungsdichten von ൒ 10ହ	ܿ݉ିଶ  sowie hohen Punktdefektdichten  (Silizium‐ und Koh‐


















Die  ሾ0001തሿ‐orientierten ܣ݈ܰ‐Keime  (500°µ݉	dick) wurden aus spontan nukleierten  isometrisch 




Tiegel von ∆ܶ ൎ 10ܭ ܿ݉⁄  durchgeführt. Die Versuchszeiten der Volumenkristallzüchtungsversu‐
che  lagen  zwischen  30 െ 48	݄.  Kurzzeitanwachsversuche  auf  verschiedenen  ሺ0001തሻ‐
Oberflächenqualitäten hatten eine Wachstumszeit von 1	݄. Die Wachstumsrate aller vorgestell‐



















































versuch mit  einer  Haltezeit  von  1	݄	 bei  Züchtungstemperatur  bewachsen.  Abb.  95  zeigt  die 







tung  eine  stark  strukturierte  Oberfläche  mit  vielen  unkoaleszierten  Wachstumszentren  und 
Fremdkornbildung  (Abb. 95a) und  ist  für das homoepitaktische Wachstum unter Beibehaltung 
der strukturellen Qualität ungeeignet.  












In  den  im  Folgenden  gezeigten  homoepitaktischen  Langzeitversuchen  kamen  sowohl  Kristal‐
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durch das richtige Mischungsverhältnis von ܶܽܥ (ߙ்௔஼ ൐ ߙ஺௟ே) und ܹ	(ߙௐ ൏ ߙ஺௟ே). 
6.4.4 Resümee	
Es wurden erste homoepitaktisch gewachsene ܣ݈ܰ‐Volumenkristalle auf getemperten  ሺ0001തሻ‐





















Als mögliche Tiegelmaterialien  (zu  (i)) wurden	ܤܰ,	ܶܽܥ,	ܶܽܰ, ܾܰܥ, ܾܰܰ, ܶܽܤଶ	und	ܹ auf  ihre 
Tauglichkeit unter Züchtungsbedingungen getestet. ܶܽܥ erwies sich aufgrund der besten chemi‐




mit ݐ ൐ 500	݄ für ܶܽܥ und ݐ ൐ 200	݄ für ܹ in wirtschaftlich rentablen Größenordnungen. 
Zur  Reduzierung  der  Sauerstoffverunreingungen  im  ܣ݈ܰ‐Quellmaterial  (zu  (ii))  wurden  das 
Hochtemperatursintern, die Reduktion mit Ammoniak und die karbothermische Reduktion mit‐




chen  Mikrowellenkammer  oder  ein  mehrfaches  Umsublimieren  des  Ausgangsmaterials  (mit 
allerdings hohen Tiegelverschleiß) zu noch geringeren Sauerstoffkonzentrationen führen.  
Die numerische Simulation des PVT‐Prozesses (zu (iii)) war neben der Bereitstellung von inerten 
Tiegeln  und  verunreinigungsarmem  Quellmaterial  eine  weitere  wichtige  Grundlage  für  eine 


























strukturelle Qualität  (Kleinwinkelkorngrenzen,  Versetzungsdichten  von ൒ 10ହ	ܿ݉ିଶ)  sowie  die 
hohen  Punktdefektdichten  (Silizium‐  und  Kohlenstoffkonzentrationen  im  Prozentbereich)  im 
ܣ݈ܰ‐Template  sind weitere Argumente gegen die Verwendung  von  ܵ݅ܥ‐Keimen als Ausgangs‐
punkt  für  eine  Züchtungstechnologie  für ܣ݈ܰ‐Volumenkristalle hoher  struktureller Perfektion. 
Veröffentlichungen  der  Forschergruppe  in  Erlangen  (CrystAl‐N  GmbH,  FAU  Erlangen)  zeigen 
außerdem, dass unter Nutzung von auf ܵ݅ܥ gewachsenen ܣ݈ܰ‐Templates stabiles Wachstum nur 
in ܣ݈‐polarer Richtung unter Ausbildung  von  ሼ101ത݊ሽ‐Facetten möglich  ist  [148, 166]. Dies hat 
eine Durchmesserreduzierung  des wachsenden  Kristalls  zur  Folge,  so  dass  nach wenigen  ho‐
moepitaktischen Kristallgenerationen wieder auf ܵ݅ܥ‐Keime zurückgegriffen werden muss.  





ൎ 12 ∗ 12 ∗ 14	݉݉ଷ  die  bisher  größten  publizierten Volumina  für  spontan  nukleierte  Kristalle. 
Die  strukturelle  Qualität  der  isometrischen  Kristalle  ist  dabei  mit  Rockingkurven‐
Halbwertsbreiten von ܨܹܪܯ ൏ 20	ܽݎܿݏ݁ܿ äußerst hoch. Die Kristalle zeigen eine zonare Struk‐
tur, hervorgerufen durch nebeneinander vorliegende Wachstumsbereiche, welche einen unter‐
schiedlichen  Fremdstoffeinbau  aufweisen.  Die  ausschlaggebenden  Verunreinigungselemente 
sind  Sauerstoff  und  Kohlenstoff,  welche  mit  Konzentrationen  ሾܱሿ ൑ 4 ∗ 10ଵଽ	ܿ݉ିଷ  und 
ሾܥሿ ൑ 7 ∗ 10ଵ଼	ܿ݉ିଷ  eingebaut werden. Die dominierende  ሾ0001തሿ‐Wachstumsregion wächst  im 
Stufenflussmodus.  Die  in  dieser  Zone  ermittelten  Versetzungsdichten  gehören  mit  ܧܲܦ ൏
10ଶ	ܿ݉ିଶ	 zu den besten bekannten Werten  für ܣ݈ܰ. Die ܰ‐polare Wachstumsrichtung konnte 
durch moderate Übersättigungen stabilisiert werden und zeigt eine stetige Aufweitung während 
des  Kristallwachstums.  Aufgrund  verfahrensbedingter  Faktoren  (begrenzte  Tiegelgröße,  nicht 





In  ersten Homoepitaxieexperimenten mit  präparierten  Keimen  aus  freistehend  gewachsenen 
ܣ݈ܰ‐Kristallen  konnten  bis  zu  10	݉݉  lange  Kristalle  unter  Beibehaltung  der  überaus  hohen 
strukturellen Qualität der Keime gezüchtet werden (ܨܹܪܯሺ଴଴଴ଶሻ 	ൌ 	12 െ 22	ܽݎܿݏ݁ܿ). Im Rahmen 
dieser Arbeit wurde ein proprietäres Keimhalterdesign entwickelt, welches ein  leicht konvexes 





Ausgehend  von den  Erfahrungen bei der  ܵ݅ܥ‐Volumenkristallzüchtung  am  IKZ Berlin und den 
aktuellen Fortschritten des derzeitigen Technologieführers bei der ܣ݈ܰ‐Volumenkristallzüchtung 
(Hexatech Inc.) erscheint die Bereitstellung industriell relevanter Kristalldurchmesser von 1 െ 2" 
durch  die  Züchtung  mehrerer  Kristallgenerationen  mit  gleichbleibend  hoher  Perfektion  und 
stetiger Durchmesservergrößerung möglich. Alle wichtigen experimentellen Rahmenbedingun‐


















der Defektbande verantwortlich  ist. Durch ein hohes  ሾܱሿ ሾܥሿ	⁄ ‐Konzentrationsverhältnis  im ܣ݈ܰ 
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